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0. Kurzfassung 
Einleitung und Motivation Das Druckgießen ist eines der kostengünstigsten Verfahren für die Großserien-produktion von Aluminiumbauteilen. So wird heute zum Beispiel der Großteil aller Aluminiummotoren im Druckguss hergestellt. Neben den unbestrittenen Vorteilen engt aber vor allem die eingeschränkte Gestaltungsfreiheit den Einsatz des Druck-gusses ein. Zwar konnte diese in der Vergangenheit durch Schiebertechnologien stark erhöht werden, jedoch sind komplexe Innengeometrien immer noch nicht darstellbar. Dies lässt sich nur durch den Einsatz verlorener Kernen erreichen.  Konventionelle Kernsysteme aus Sand, beispielsweise für den Niederdruckguss, halten den hohen mechanischen Belastungen nur bedingt stand. Stetig steigende Anforderungen an Bauteil und Werkstoff machen jedoch Konstruktionen mit In-nenkonturen notwendig. Ein Beispiel sind Kurbelgehäuse, welche großserientech-nisch zurzeit im Druckguss nur in Open-Deck-Bauweise umsetzbar sind. Mit ein-satzfähigen Kernsystemen könnten die Motoren auch in einem Stück im Closed-Deck gegossen werden. In diesem Zusammenhang gibt es Bemühungen der Wirt-schaft zur Umsetzung geeigneter Sand- und Salzkernsysteme.  Ein weiterer Ansatz ist die in dieser Arbeit aufgegriffene Kombination von verlo-renen Kernen beim Druckgießen teilflüssiger Metallsuspensionen. Insbesondere Rheoverfahren sind eine kostengünstige Alternative zum herkömmlichen Druck-guss und bieten zudem verfahrensbedingte Vorteile, wie z. B. geringere Schrump-fung, Druckdichtigkeit, Endkonturnähe sowie die Möglichkeit einer Wärmebe-handlung oder des Schweißens auch dickwandiger Bauteilbereiche. Für den Ein-satz verlorener Kerne ist die wesentlich langsamere, im Idealfall turbulenzfreie Strömung ein entscheidender Vorteil.  Mit dem am Gießerei-Institut der RWTH Aachen University entwickelten Rin-nenverfahren werden im Rahmen dieser Arbeit unterschiedliche Kernsysteme auf Sand-, Salz-, Zink- und Kunststoffbasis hinsichtlich ihrer Eignung für das Rheogie-ßen im Versuch erprobt. Zudem werden die Einflussgrößen auf Werkstoff und Prozess im Rinnenverfahren bestimmt und detailliert untersucht. Ziel ist dabei, ein möglichst homogenes Vormaterial reproduzierbar für den anschließenden Druck-gießprozess mit den verlorenen Kernen bereitzustellen und die Eignung der Kerne und des Rinnenverfahrens für einen möglichen industriellen Einsatz zu beurteilen.  Darüber hinaus werden die erlangten Kenntnisse im Rheogießen auch hochreak-tiver Legierungen, welche durch die geringeren Prozesstemperaturen handhabbar werden, anhand der Legierung AlLi2,1Mg5,5 überprüft und die Einflüsse der teil-
Kurzfassung 
 
II 
flüssigen Verarbeitung im Rheo-Container-Prozess auf die Morphologie und Pha-senbildung der Legierung im Detail analysiert. 
0.1. Versuchsaufbau und Voruntersuchungen Das Rinnenverfahren eignet sich nachgewiesenermaßen sehr gut zur Herstellung globulitischen Vormaterials. In Arbeiten von Grimmig (1) wurden bereits ver-schiedene Verfahrensparameter und Einflussgrößen auf das resultierende Rheo-material untersucht. Insbesondere blieben jedoch Fragen bezüglich der Keimbil-dung und der Einrundung der Globuliten auf der Rinne sowie des Kornwachstums in der Schale, auch hinsichtlich der Grenzen der Abkühlgeschwindigkeit, offen. Diese beiden Themenschwerpunkte werden zur Optimierung des Verfahrens vor-bereitend für den Einsatz verlorener Kerne beim Rheogießen detailliert unter-sucht. Die wesentlichen Faktoren für die Bildung globularen Korns sind eine hohe Keimdichte sowie eine anschließend ausreichend langsame Abkühlung. Im Rin-nenverfahren werden diese Bedingungen durch das Abgießen einer um 15 °C ge-ringfügig überhitzen Aluminiumschmelze über eine 5° geneigte und auf 120 °C erwärmte Stahlrinne gegossen (Abbildung 0-1). 
Abbildung 0-1: Abguss im Rinnenverfahren [9]  
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Infolge der Kühlung der Schmelze beim ersten Kontakt mit der Stahlrinne (Zo-ne 1 in Abbildung 0-2), entstehen Keime. Diese werden zusammen mit der Schmelze über die Rinne (Zone 2) in eine Auffangschale (Zone 3) getragen. Dabei wird die Schmelze unter die Liquidustemperatur gekühlt, so dass vorhandene Keime nicht wieder aufschmelzen. In Zone 3 wird die teilflüssige Suspension lang-sam bis zur Prozesstemperatur gekühlt, wobei ein globulitisches Gefüge entsteht. 
Abbildung 0-2: Schemata des Rinnenverfahrens zur Erzeugung globulitischen Rheovormaterials [14] 
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Der Einfluss der Rinne wird in Abbildung 0-3 deutlich. Wird direkt in eine Kera-mikschale gegossen, wobei die Schmelze durch die geringe Wärmeleitung der Ke-ramik kaum unterkühlt wird, entstehen nur wenige Keime und infolgedessen wächst die feste Phase dendritisch. Über die Rinne wird der Keimhaushalt erhöht, infolgedessen ein fein globulitisches Gefüge resultiert. 
Abbildung 0-3: Unter Verwendung einer Keramikschale mittels Rinnenverfahren erzeugtes Gefüge von A356 im Vergleich - links: ohne Rinne, rechts: mit Rinne [14] Eine hohe Keimdichte lässt sich auch durch Abguss in eine dünnwandige Stahl-schale erzeugen. Voraussetzung ist, dass diese eine gewisse Dicke nicht über-schreitet, da die Abschreckwirkung andernfalls derart groß ist, dass dendritisches Kornwachstum resultiert und sich ggf. eine Schreckschale bildet. Dünnwandige Stahlschalen bieten dabei die Möglichkeit langsam, aber auch kontrolliert be-schleunigt, z. B. mittels Druckluft, zu kühlen.  Diese Vorteile werden im Rheo-Container-Prozess genutzt (1), wodurch auch hochreaktive Legierungen gekapselt direkt aus der schmelzflüssigen Phase in den teilflüssigen Bereich überführt und anschließend unmittelbar der Formgebung übergeben werden können. Als Besonderheit wird der Container zusammen mit der teilflüssigen Suspension in die Gießkammer eingelegt und verpresst. Dadurch wird während des gesamten Prozesses der Kontakt des reaktiven Metalls mit der Atmosphäre verhindert. Abbildung 0-4 zeigt den RCP schematisch. Um die spezifischen Verfahren und Legierungen zu untersuchen, wurden zwei Demonstratoren eingesetzt. Die Stufenform zeichnet sich durch eine modular auf-gebaute Kavität aus. Mittels Kombination verschieden tiefer Formeinsätze kann die Gussteilgeometrie individuell angepasst werden (Abbildung 0-5). Dadurch ist es möglich unterschiedlichste Untersuchungen, wie z. B. bezüglich des Entmi-schungsverhaltens (erhöhte Entmischungsneigung bei steigenden Fließgeschwin-
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digkeiten), des Formfüllvermögens oder der Warmrissneigung infolge Hotspotbil-dung an großen Stufenübergängen durchzuführen.  
Abbildung 0-4: Der Rheo-Container-Prozess (RCP) schematisch [9] 
Abbildung 0-5: Lage und Maße [mm] der Zugproben Typ M12 im Stufenbauteil sowie Entnahmestellen von Spektrometer-, Härte- und Metallographieproben 
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Für die Versuche im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Kombination von Einsät-zen ausgewählt, die insbesondere eine gute Entnahme von Rundzugstäben zur Ermittlung und dem Vergleich der mechanischen Eigenschaften der einzelnen Ver-fahren erlaubt. Zur Beurteilung der Verfahren und Bauteile wurden verschiedene Untersuchun-gen und Messungen an den Gussstücken durchgeführt. Die mechanischen Eigen-schaften wurden mit Zugversuchen, deren Abhängigkeit von Bauteildicke und Fließlänge durch Härteprüfungen nach Vickers gemessen. Darüber hinaus wurde die Zusammensetzung aller Bauteile mittels Spektrometer an den Positionen der Zugprobenentnahme und an einigen Stufenbauteilen über die gesamte Bauteillän-ge ermittelt. Außerdem wurden Proben für die Metallographie zur Untersuchung des Gefüges entnommen.  Als Realbauteil-Demonstrator wurde eine PKW-Spurstange ausgewählt, da diese gießtechnische Anforderungen stellt, insbesondere in Bezug auf die Warmrissnei-gung und darüber hinaus einen Kern aufweist. Durch die langen, dünnen Fließwe-ge, wird der teilflüssigen Suspension viel Wärme entzogen. Die Materialanhäufung in der Lagerstelle führt zu einem Hotspot und damit unter Umständen zu Warm-rissbildung. Daher eignet sich die Spurstange besonders als Demonstrator für die warmrissanfällige Legierung AA1420m. Zur Ermittlung der mechanischen Eigen-schaften wurden Flachzugproben nach DIN 50125 entnommen (Abbildung 0-6).  
Abbildung 0-6: Demonstratorbauteil Spurstange: Probenahme der Flachzugpro-ben nach DIN 50125; Angaben in mm 
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0.2. Untersuchung und Optimierung der Erstarrung in der Rheoschale Zur Prozessbeschleunigung ist es interessant zu evaluieren, wie zügig das Fest-Flüssig-Gemisch zur Prozesstemperatur gekühlt werden kann, denn bei zu rascher Abkühlung bildet sich infolge zu starker Unterkühlung ein dendritisches Gefüge. Um eine optimale Erstarrungszeit zu ermitteln, wurde deshalb der Erstarrungs-verlauf von A356 mit der Software MICRESS simuliert. Da die beiden maßgebli-chen Faktoren zur Erzeugung eines globulitischen Vormaterials die Keimdichte und die Abkühlrate sind, wurden speziell diese Parameter, ausgehend von experi-mentell ermittelten Startwerten, unter sonst konstanten Randbedingungen in der Simulation variiert. Die resultierenden Gefüge wurden mit der Bildanalysesoft-ware IBAS ausgewertet. Diese Vorgehensweise erlaubte den unmittelbaren Ver-gleich mit Ergebnissen der nachfolgend durchgeführten Validierungsversuche. 
Durchgeführte Versuche Für alle Versuche wurde die Legierung A356 (AlSi7Mg0,3) verwendet, deren ge-naue Zusammensetzung aus einer Vielzahl von Spektrometermessungen an unter-schiedlichen Positionen des Rheovormaterials ermittelt wurde (Tabelle 0-1).  
Tabelle 0-1: Mittels Funkenspektrometrie ermittelte Zusammensetzung der Vor-materialbolzen (Mittelwert und Standardabweichung von 60 Messungen) 
wt% Si Fe Mg Ti Sr V Ga 
MITTEL 7,11 0,0855 0,340 0,1041 0,0294 0,0119 0,0147 
STABW 0,28 0,0106 0,024 0,1177 0,0020 0,0002 0,0007  Die Abkühlrate sowie die Globulitendichte unter Standardversuchsbedingungen wurden anhand von fünf Abgüssen ermittelt. Die Messung der Abkühlraten erfolg-te an Rand und in der Mitte der Bolzen (Abbildung 0-7), die bei 585 °C in Wasser abgeschreckt wurden. Im Bereich der Messstellen wurden anschließend Metallo-graphieproben entnommen und mit IBAS ausgewertet.  Der Versuchsaufbau wurde für die Validierungsversuche durch eine Scha-lenkühlvorrichtung modifiziert, in der über ein Handventil Druckluft zugeschaltet werden konnte. Insgesamt wurden sieben Versuche bei unterschiedlicher Ventil-stellung sowie einem weiteren mit Wasserkühlung durchgeführt (Tabelle 0-2). Aus den gemessenen Abkühlkurven wurden im Nachhinein die Abkühlraten bestimmt. 
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Abbildung 0-7: Schemazeichnung von Keramikschale und Bolzen mit Lage der Thermoelemente; repräsentative Abkühlkurve (Versuch Nr. 4) [14] 
Tabelle 0-2: Validierungsversuche zur Schalenkühlung im Rinnenverfahren 
Nr. 
Dauer 
Start  
Messung 
Abschreck-
temperatur 
Abkühlra-
te 
Dauer linear extrapo-
liert bis 613 °C 
[s] [°C] [°C] [K/s] [s] [min] 
1 335,5 607,0 585 0,066 427 7,1 
2 245,5 603,5 585 0,075 372 6,2 
3 143,0 606,0 585 0,147 191 3,2 
4 147,5 608,5 585 0,159 176 2,9 
5 138,5 608,0 585 0,166 169 2,8 
6 100,0 607,3 585 0,223 126 2,1 
7 83,0 607,4 585 0,270 104 1,7 
8 48,0 606,7 585 0,452 62 1,0 
Analyse der Mikrostruktur Die barkergeätzten Gefügeproben wurden an 5 zufällig ausgewählten Stellen aus Bolzenrand und -mitte fotografiert und mittels IBAS ausgewertet. Rundheit der Globuliten wurde anhand des Formfaktors F nach folgender Formel beurteilt, wo-bei A die Kornfläche und U dessen Umfang sind: 
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F gibt Auskunft über die Rundheit eines Festphasenteilchens. Ist F = 1, ist dieses kreisförmig, andernfalls, bei F → 0, zunehmend dendritisch. Empirische Untersu-chungen von Uggowitzer et al. ergaben, dass F > 0,5 sein muss, um eine ausrei-chend geringe Entmischung zu gewährleisten (2). Darüber hinaus wurden der Festphasenanteil und die durchschnittliche Korn-größe jeder Probe ermittelt. In gleicher Weise wurde mit den Ergebnissen der Si-mulation verfahren. 
Simulation Die Simulation des Wachstums der Mikrostruktur während der Abkühlung der teilflüssigen Suspensionen, wurde mit der Software MICRESS durchgeführt. MICRESS basiert auf der Phasenfeldmethode, welche an CalPhaD-Berechnungen geknüpft ist. Sowohl 2D- als auch 3D-Berechnungen sind mit MICRESS möglich. Weitere Informationen sind der offiziellen Homepage (www.micress.com) sowie z. B. Veröffentlichungen von Steinbach et al. (3) und Du et al. (4) zu entnehmen. Für die Simulationen wurde ein zweidimensionales, quadratisches Rechengebiet mit einer Kantenlänge von 500 µm festgelegt. Die notwendigen thermodynami-schen Daten wurden der thermodynamischen Datenbank TTAL5 der Firma Ther-moTech entnommen. Die Zusammensetzung der simulierten Legierung entsprach Tabelle 0-1, wobei alle Elemente unter einem Anteil von 0,1 % vernachlässigt wurden, um die Rechenzeit zu begrenzen. Für die Diffusionskoeffizienten der fes-ten und flüssigen Phasen wurde die Veröffentlichung von Du et al. (4) herangezo-gen. Mit dem, in den Voruntersuchungen ermittelten, durchschnittlichen Keimab-stand von 114 µm ergibt sich gerundet eine Anzahl von 20 Keimen, die zufällig im Rechengebiet platziert wurden. Querdiffusionseffekte und Konvektion wurden in allen Simulationsrechnungen vernachlässigt. Als Starttemperatur wurde 615 °C gewählt. Dies entspricht der Liquidustemperatur von A356, bei der Schmelze und Keime im Gleichgewicht stehen. Die während der Erstarrung freigesetzte latente Wärme wurde berücksichtigt und wie in (5) beschrieben über das gesamte Re-chengebiet gemittelt. Um die Grenzen der globular-gleichachsigen Gefügeentwick-lung im Rinnenverfahren zu ermitteln, wurde eine Serie von Simulationen mit va-riierten Keimdichten und Wärmeflüssen durchgeführt. Dabei wurden die Keimzahl zwischen 5 und 40 Keimen und der Wärmefluss zwischen 0,94 Js-1 und 10,0 Js-1 verändert.  
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Ergebnisse Die Mikrostruktur von A356, erzeugt durch das Rinnenverfahren, unterscheidet sich erheblich von der herkömmlicher Gussteile, selbst wenn gleiche Abkühlraten erreicht werden (Abbildung 0-3). Beim direkten Abguss in die Keramikschale re-sultieren Dendriten mit Korngrößen deutlich über 200 µm, was Gefügen her-kömmlicher Gussteile sehr ähnelt. Im Rinnenverfahren entstehen dagegen Globu-liten mit Korngrößen um 100 µm bei wesentlich höherer Korndichte, welche in den Vorversuchen mit ca. 80 mm-2 ermittelt wurde.  Abbildung 0-7 zeigt eine repräsentative Abkühlkurve, aus der eine durchschnitt-liche Abkühlrate von 0,07 K/s abgeschätzt und mit der Software ThermoCalc ein Wärmefluss von 0,94 Js-1 berechnet wurde. Das Realgefüge und Simulationsresul-tate bei gleicher Korndichte und Abkühlrate sind in Abbildung 0-8 dargestellt.  
Abbildung 0-8: Vergleich zwischen Simulation (links, 80 Keime/cm2, 0,94 Js-1) und realem Gefüge eines Vormaterialbolzens (rechts, 77 Keime/cm2, 0,94 Js-1): Die Bilder zeigen einen Gefügebereich von jeweils 500 µm x 500 µm Kantenlänge [14]. Die mittleren Formfaktoren wurden als 0,79 im Experiment und 0,83 in der Si-mulation ermittelt, die durchschnittlichen Korngrößen mit 97 µm und 91 µm (Si-mulation). Im Gegensatz zur Simulation wird im Experiment durch den Einfluss schwerkraftbedingter Konvektion Koagulation beobachtet. Dennoch sind Gestalt und Größe der Körner vergleichbar.  Ein Überblick über die Simulationsergebnisse, die durch die Variation von Keimdichte und Abkühlrate resultieren, gibt Abbildung 0-9. Die Bilder zeigen die Mikrostruktur am Ende der Simulationen bei T ≈ 575 °C und etwa 50 % Festpha-
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se). Innerhalb jeder Reihe erhöht sich die Abkühlrate von links nach rechts, wäh-rend die Korndichte von oben nach unten steigt; F bezeichnet den mittleren Form-faktor und D ist die durchschnittliche Korngröße.  
Abbildung 0-9: Ergebnisse der Simulation mit MICRESS im Überblick [14] Globuliten mit dem größten Formfaktor sind im oberen linken Teil von Abbil-dung 0-9 zu finden und resultieren aus der höchsten Korndichte und der niedrigs-
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ten Abkühlrate. Eine Zunahme des Wärmeflusses oder die Abnahme der Korndich-te führt zur Bildung weniger regelmäßig geformter Körner mit kleineren Formfak-toren. Die Verringerung der Korndichte hat diesbezüglich einen wesentlich stärke-ren Effekt.  Anders als bei der Simulation wird in der Probenpräparation kaum ein Korn im Zentrum geschnitten. Aus diesem Grund erscheint ein Gefüge mit hohem Anteil dendritischer Phasen oft feiner als ein globulitisches Gefüge, da die Wahrschein-lichkeit Dendritenarmausläufer zu schneiden weitaus größer ist als einen Dendri-ten axial zu trennen. Daher müssen die Ergebnisse der Simulation zwangsläufig von denen der Experimente abweichen. Zur Bewertung der Versuche wurden deswegen sowohl die Formfaktoren als auch die Feinheit der Gefüge untersucht. Abbildung 0-10 zeigt Gefügebilder einzelner Versuche (vergleichend ist jeweils ein Gefüge bei ähnlicher Abkühlrate aus der Simulation gezeigt) sowie die statistische Auswertung der ermittelten Formfaktoren der einzelnen Gefügebestandteile. Da sich die Formfaktoren sehr kleiner Gefügeelemente in der Bildanalyse mit hohem Anteil dem Wert eins nähern, wurden hier nur diejenigen mit einer Fläche größer 1500 µm2 berücksichtigt. Für eine bessere Vergleichbarkeit wurden die Formfak-toren auf 100 % Körner normiert.  Weil die Schmelze zu Beginn der externen Kühlung bereits unterkühlt war, kann nach (6) davon ausgegangen werden, dass keine zusätzliche Keimbildung stattge-funden hat, so dass die Dichte aktiver Keime als 80 mm-2 angenommen werden kann und Feinanteile auf Dendritenfragmente zurückzuführen sind. Um in diesem Zusammenhang den Einfluss dendritischer Bestandteile auf die Feinheit des Gefü-ges zu berücksichtigen, wurde die Korndichte ρK als Anzahl der separaten Gefüge-elemente je Quadratmillimeter definiert. Je mehr ρK vom Wert 80 mm-2 abweicht, desto größer ist der Anteil dendritischer Fragmente.  Das Vormaterial, welches ohne zusätzliche Kühlung hergestellt wird (gemessene Abkühlrate 0,066 K/s), weist ein ausgezeichnetes Rheogefüge auf und soll als Re-ferenz dienen. Wird die Abkühlrate erhöht, ändert sich der Formfaktor. Nach (2) muss dieser für eine ausreichend gute Formfüllung jedoch ≥ 0,5 sein. Für eine Be-wertung des Gesamtgefüges, wird der Wert F0,5 als Anzahl der Gefügeelemente mit 
einem Formfaktor ≥ 0,5 definiert. Der Quotient ρK zu F0,5 bezieht sowohl Formfak-tor als auch Feinheit des Gefüges ein und ist daher ein geeignetes Maß zur Beurtei-lung des Rheogefüges. Weitere Aussagen über das Gefüge können anhand der Ver-teilungsfunktion der Formfaktoren getroffen werden. Zur Beurteilung wird der Kurvenschwerpunkt herangezogen. 
Kurzfassung 
 
XIII 
 
Abbildung 0-10: Prozentuale Verteilung der Formfaktoren abhängig von der Ab-kühlgeschwindigkeit; Bildausschnitt: Simulation bei ähnlicher Abkühlrate [14] 
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Die Verteilungsfunktion gibt über den Rundheitsgrad der Primärphasen des Ge-füges Auskunft. Bei geringer Abkühlrate liegt der Formfaktor von mehr als der Hälfte der Körner über einem Wert von 0,9 %, und etwa 90 % der Körner sind runder als gefordert (F ≥ 0,9; Tabelle 3-6).  
Tabelle 0-3: Beurteilung der Gefüge der Rheobolzen bei unterschiedlicher Abkühlrate (F = Formfaktor) 
Abkühl-
rate 
Korn-
dichte ρK 
Schwer-
punkt 
F0,5 
(F ≥ 0,5) 
F0,9 
(F ≥ 0,9) ρK zu F0,5 ρK zu F0,9 
K/s mm-2 - % % mm-2 mm-2 
0,066 72 0,808 90 59 0,80 1,22 
0,075 88 0,779 87 52 1,01 1,69 
0,147 99 0,799 90 54 1,10 1,83 
0,159 104 0,730 82 38 1,27 2,74 
0,166 90 0,708 80 28 1,13 3,21 
0,223 120 0,737 85 36 1,41 3,33 
0,270 120 0,745 86 38 1,40 3,16 
0,452 170 0,650 76 16 2,24 10,63  Wird die Abkühlgeschwindigkeit erhöht, so verschiebt sich sowohl das Maxi-mum als auch der Kurvenschwerpunkt zu kleineren Formfaktoren. Wird der Quo-tient ρK zu F0,5 gegen die Abkühlgeschwindigkeit aufgetragen, so ergibt sich nähe-rungsweise eine Gerade (Abbildung 0-11). 
Abbildung 0-11: links: Verhältnis von Korndichte und F0,5 gegen die Abkühlrate; rechts: mittlerer Formfaktor gegen Abkühlrate (Messwerte und Simulation) [14] 
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Bis zu einer Abkühlrate von etwa 0,15 K/s bilden sich gegenüber der Referenz (0,066 K/s) sehr ähnliche Gefüge aus. Dies belegen sowohl die Verteilungsfunktio-nen (Abbildung 0-10) als auch die mittleren Formfaktoren (Abbildung 0-11, rechts). Wird die Abkühlrate weiter gesteigert, kommt es im Bereich von 0,159 K/s zu einem deutlich veränderten Gefüge, bei dem die Verteilungsfunktion der Formfaktoren deutlich verflacht. Dies wird auch aus Abbildung 0-11 ersicht-lich, wo es zu einem deutlichen Abfall der Formfaktoren um 0,1 kommt. Dieses Ni-veau ändert sich bei weiter erhöhter Abkühlrate bis 0,3 K/s kaum.  
Schlussfolgerungen Die Ergebnisse zeigen, dass das Rinnenverfahren die Anzahl der Keime deutlich erhöht. Nach Verlassen der Rinne kann diese in allen Versuchen als konstant an-genommen werden. Infolgedessen ist der beobachtete Anstieg der Korndichte auf die Anzahl aktivierter Keime zurückzuführen. Der obere Grenzwert der Abkühlra-te ist erreicht, wenn dendritsiches Kornwachstum anstelle zusätzlich aktivierter Keime resultiert. Die Versuche weisen diesen Grenzwert bei 0,15 Ks-1 aus (vgl. Ab-bildung 0-10).  Eine steigende Abkühlrate führt nicht nur zu feinerem Korn, sondern auch zu kleineren Formfaktoren, was eine zunehmende Abweichung von der kreisrunden, bzw. globulitschen Form zufolge hat. Dies zeigen die Simulationen und Experimen-te eindeutig. Dabei haben geringere Korndichten einen stärkeren Effekt als höhere Abkühlraten.  Die dendritische Morphologie der Simulation stimmt nicht exakt mit dem realen Gefüge überein, was zum Teil auf die Tatsache zurückzuführen ist, dass in der Si-mulation nur ein zweidimensionaler Raum betrachtet wird. Darüber hinaus wur-den vereinfachte Annahmen bzgl. der Temperaturverteilung im Rechengebiet ge-troffen. Diesbezüglich ist weitere Modellentwicklung notwendig, um die Simulati-onsergebnisse zu verbessern. Nichtsdestotrotz gibt die Simulation nützliche Ein-blicke in den Prozess. Wie bereits erwähnt, hängt die Gießbarkeit teilflüssiger Metallsuspensionen vom Formfaktor der Festphase ab. Die Formfaktoren, welche aus den Experimen-ten bestimmt wurden, liegen grundsätzlich unter denen der Simulation, allerdings wird der Trend korrekt wiedergegeben. Wegen Koagulation und Fragmentierung durch Schneiden von Dendritenarmen, zeigt die Bildanalyse geringere Formfakto-ren. Beide Effekte addieren sich und führen zur beobachteten Differenz der Ergeb-nisse.  
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Der Formfaktor gibt nützliche Anhaltspunkte zur Beurteilung der Gießbarkeit, jedoch ist eine visuelle Bewertung der Gefüge noch immer von Nöten. Im Fall des Experiments mit maximaler Abkühlrate liegt der Formfaktor zwar unterhalb des kritischen Wertes, jedoch zeigt das Gefüge deutlich dendritische Körner. Auf Grundlage der beobachteten, deutlichen Änderung des Gefüges von 0,15 K/s zu 0,16 K/s kann schlussgefolgert werden, dass die Unterkühlung vor der Wachs-tumsfront bei einer Abkühlrate über 0,15 K/s ein kritisches Niveau erreicht, wel-ches beim Überschreiten dieser Grenze verstärkt zu dendritischem Kornwachstum führt. In Anbetracht dessen scheint eine Abkühlrate zwischen 0,1 K/s und 0,15 K/s praxistauglich zu sein. Dies entspricht einer Prozesszeit von fünf bis minimal 3,3 Minuten (bei ΔT = 30 °C). Dieses Ergebnis korreliert sehr gut mit der Mikrosimula-tion. Zum Vergleich von Simulation und Experiment wurden die mittleren Form-faktoren gegen die Abkühlrate aufgetragen. Unter Berücksichtigung, dass alle Kör-ner in der Simulation im Mittelpunkt geschnitten wurden, in den Experimenten aber nicht, zeigt sich eine gute Korrelation (Abbildung 0-11).  Bezüglich dieser Beobachtungen ist es sinnvoll, angepasste Kriterien zur Beur-teilung des Rheogefüges im Rinnenverfahren zu formulieren. Insbesondere ist F0,9 als prozentualer Anteil der Körner mit einem Formfaktor ≥ 0,9 ein geeigneter Wert, während F0,5 kaum signifikant ist. Dabei sollte F0,9 ≥ 50 % und ρK zu F0,9 
≥ 2 mm-2 sein. 
Zusammenfassung der Ergebnisse Eine kombinierte Studie aus Experiment und Simulation zur Beurteilung der Gefü-geentwicklung im Rinnenverfahren wurde mit der Legierung A356 durchgeführt. Dabei konnten die experimentell ermittelten Gefügecharakteristika mit guter Nä-herung simuliert werden.  Die Simulation zeigte ein hohes Potential zur Optimierung der Prozessdauer im Rinnenverfahren, wodurch diese von über zehn Minuten auf fast drei Minuten re-duziert werden konnte, bei immer noch ausreichend globulitischem Gefüge. Dies wurde erfolgreich durch Experimente validiert. Aus der Simulation wurde die Keimdichte als wesentliche Größe zur Beeinflussung des Formfaktors ermittelt. Die Genauigkeit der Simulation kann mutmaßlich durch die Verwendung opti-mierter Modelle und den Einsatz makroskopischer Wärmeflusssimulationen wei-ter verbessert werden. Zudem sollte der Einfluss von Konvektion und in diesem Zusammenhang Koagulation in die Berechnung einfließen.  
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0.3. Einfluss der Rheorinne auf die Einformung der Alphaphase Die Autoren Legoretta et al. führen die Bildung und Einrundung von Körner durch Scherung beim Fließen über die Rinne als maßgeblichen Faktor für die Ausbildung von Globuliten im Cooling Slope-Verfahren an (7). Dabei bilden sich zunächst Kei-me, sobald die Schmelze mit der Rinne in Kontakt kommt. Im Verlauf des Fließens über die Rinne wachsen die Keime und formen sich durch die aus der Fließbewe-gung resultierende Scherung rund ein.  Aufgrund der relativ gleichförmigen, turbulenzarmen Fließbewegung auf der Rinne, ist der Einfluss der Scherung relativ gering. Dies zeigen Fluentsimulationen von Ahmadein (8). Darüber hinaus unterkühlt die Schmelze im Rinnenverfahren während des Kontakts mit der Rinne nur um wenige Grad. Bei einer durchschnitt-lichen Temperatur von 613 °C (AlSi7Mg) liegt jedoch nur ein Festphasenanteil von etwa 5 % vor (ThermoCalc), so dass das globulare Kornwachstum erst in der Scha-le stattfindet. Aus diesen Gründen ist anzunehmen, dass die globulare Einformung auf der Rinne nur von sekundärer Bedeutung ist. Um dies zu überprüfen, sollen die Untersuchungen von Legoretta et al. nachvollzogen werden.  
Globulitenbildung auf der Rheorinne Der entscheidende Unterschied zum Rinnenverfahren ist die Rinnenneigung, die beim „Cooling Slope“ 45° (gegenüber 5° im Rinnenverfahren) beträgt. Dies führt zu einer größeren Scherung der Körner während des Fließens. Ebenso sind die Kon-taktzeit von Schmelze und Rinne sowie der Materialverlust geringer. Um diesen Einfluss zu überprüfen, bedarf es der Untersuchung der Schreckschale aus dem Rinnenverfahren, wobei auch im Rinnenverfahren der Neigungswinkel der Rheo-rinne variiert wurde (5°, 15°, 30° und 45°).  Da die Rinne ohnehin die doppelte Länge des Cooling Slopes misst und sich eine längere Rinne positiv auf die Scherzeit und damit auf die Einrundung der Körner auswirken muss, wurde die Rinnelänge nicht verändert. Bei den Gießversuchen fiel zunächst das unterschiedliche Fließverhalten auf. Bei starkem Gefälle benetzt die Schmelze wesentlich weniger Rinnenfläche und fließt in einem vergleichsweise dünnen Rinnsal unter schlängelnden Bewegungen über die Rinne. Die verbleibenden Schreckschalen verdeutlichen diesen Vorgang (Abbildung 0-12). Dieser Effekt wurde auch von Legoretta et al. beschrieben.  Obwohl jeweils auf dieselbe Position der Rinne gegossen wurde, verringert sich neben der Masse auch die Schreckschalenlänge, denn infolge der größeren Rin-nenneigung steigt die Fließgeschwindigkeit. Auf diese Weise kann der Großteil der Schmelze vor dem Einfrieren in die Schale fließen.  
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Abbildung 0-12: Schreckschalen bei unterschiedlicher Rinnennei-gung (von links nach rechts):    5° (396 g/ 46 cm) 15° (148 g/ 46 cm) 30° (43 g/ 42 cm) 45° (18 g/33 cm)  Markierte Stellen: Probenahme Gefüge  Wie bei Legoretta et al. wurden die Schreckschalen metallographisch untersucht (Probenahme an den markierten Stellen in Abbildung 0-12). Die Gefüge von An-fang (Impact Zone) und Ende des Fließwegs bei den unterschiedlichen Neigungs-winkeln wurden verglichen (Abbildung 0-13, exemplarisch: 45° Neigung). In allen vier Fällen ist kein signifikanter Unterschied zwischen Fließweganfang und -ende festzustellen. Darüber hinaus kommt es bei dem hier verwendeten Versuchsauf-bau weder bei kleinen noch bei großen Neigungswinkeln zu globularer Einfor-mung. Die Ergebnisse von Legoretta et al. konnten also nicht bestätigt werden. Aufgrund des zunehmenden Wärmeeintrags und der damit sinkenden Abschreck-wirkung bei kleineren Neigungswinkeln durch größere Schreckschalen, bildet sich mit zunehmend geringerem Gefälle eine gröbere Gefügestruktur aus, die aber in allen Fällen dendritisch ist. Ein stärkeres Gefälle führt demnach, trotz stärkerer Scherung, nicht zu globularer Einformung.  Positiv wirkt sich eine steilere Rinne auf den Materialverlust durch die Schreck-schale aus, der um ein Vielfaches reduziert werden konnte – z. B. bei 30° um den Faktor Zehn, bei 45° Neigung sogar um mehr als das Zwanzigfache.  
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Abbildung 0-13: Mikrogefüge der auf der Rinne verbleibenden Schreckschale bei 45° Rinnenneigungswinkel, Probenentnahmestellen 1 und 3 (vgl. Abbildung 0-12) Da die Schreckschale aber über 30° Rinnenneigung infolge des starken Gefälles kaum Halt auf der Rinne hatte und vielfach mit in die Schale rutschte, sollte eine Neigung von 30° nicht überschritten werden. Bei 30° Rinnenneigung beträgt der Verlust an Metall nur etwa 2 %. Dieser kann zudem durch Reduzierung der Fließ-länge weiter verringert werden. Gegebenenfalls muss allerdings die Gießtempera-tur angepasst werden.  
Einfluss der Rheorinnenneigung auf das Rheovormaterial Zwar ist eine globulare Einformung auf der Rinne nicht direkt nachweisbar, jedoch gilt es zu untersuchen, inwieweit die veränderte Rinnenneigung, respektive Fließ-geschwindigkeit zu Keimmultiplikation führen und damit das Gefüge beeinflussen. Neben metallographischen Analysen wurden Stufenproben mit Vormaterial aus dem Rinnenverfahren bei 5° (Standardwinkel) und 30° (optimaler Winkel) sowie aus Vormaterial, bei dem ohne Rinne direkt in die Stahlschale gegossen wurde hergestellt und mechanisch geprüft. 
Gefüge Um den Einfluss der Rinnenneigung auf das Gefüge der Rheovormaterials zu un-tersuchen, wurde dieses nach dem Gießen bei unterschiedlicher Rinnenneigung in der Schale unter immer gleichen Bedingungen bis zur Prozesstemperatur von 585 °C abgekühlt und anschließend in Wasser abgeschreckt. Für jeden Neigungs-winkel wurden aus einer Serie von fünf erzeugten Bolzen drei ausgewählt, me-tallographisch präpariert und mittels IBAS ausgewertet. Abbildung 0-14 zeigt re-
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präsentative Gefügeaufnahmen bei den verschiedenen Neigungswinkeln von Rand und Mitte der Bolzen.   
 Bolzenmitte Bolzenrand 
5° 
  
30° 
  
Abbildung 0-14: Mikrogefüge aus Mitte und Rand der abgeschreckten Vormateri-albolzen (585 °C) bei 5 und 30° Rinnenneigungswinkel Ein Einfluss der Rinnenneigung auf die Unterkühlung wurde nicht festgestellt. In allen Versuchen wies die Schmelze nach dem Einfließen eine Temperatur von ca. 613 °C auf, was zum einen auf freigesetzte latente Wärme zurückzuführen ist. Zum anderen bildet die Schmelze bei steilerer Rinne ein dünneres Rinnsal, was insge-samt zu einer größeren Kontaktfläche der Schmelze mit der Rinne führt. Da sich gleichzeitig aber auch die Fließgeschwindigkeit erhöht, resultiert gleicher Wärme-entzug. Weil hier die Gefüge untereinander verglichen wurden und nicht einzelne Körner betrachtet werden sollten, konnte auf eine aufwändige Barkerätzung ver-zichtet werden. Agglomerierte Körner konnten allerdings nicht zuverlässig sepa-riert werden. Es sei zudem an dieser Stelle angemerkt, dass der globulare Anteil bei im Rinnenverfahren erzeugtem Rheovormaterial generell sehr hoch und der dendritische Anteil dementsprechend in der Regel sehr gering ist. Daher gibt der 
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aus zweidimensionalen Gefügebildern ermittelte Formfaktor sehr gut Aufschluss über die Eignung eines Rheobolzens für die Verarbeitung im Druckgießprozess.  Zwischen Rand und Mitte der Bolzen konnte bei der Auswertung der Messer-gebnisse aus IBAS kein signifikanter Unterschied festgestellt werden (Abbildung 0-15). Das Gefüge ist über den gesamten Bolzen als homogen zu bezeichnen. Dage-gen fallen auf den ersten Blick deutliche Unterschiede zwischen den verschiede-nen Rinnenneigungswinkeln auf. Grundsätzlich wirkt sich feineres Korn positiv auf die mechanischen Eigenschaften eines Bauteils sowie die Formfülleigenschaften und infolgedessen die Bauteilhomogenität aus. Gleiches gilt für den Formfaktor: je größer F wird, desto runder sind die Körner im Durchschnitt und dementspre-chend besser ist das Abgleiten der Körner aneinander und somit die Formfüllei-genschaften.  
  
  
Abbildung 0-15: Ergebnisse der Auswertung der Bolzengefüge mittels IBAS bei unterschiedlichen Rinnenneigungswinkeln: Die Fehlerbalken zeigen den höchsten und niedrigsten gemessenen Wert. 
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Fläche und Durchmesser der Körner Trotz größerer Streubreite der Messwerte wirkt sich ein größerer Rinnennei-gungswinkel bis 30° offenbar positiv auf die Korngröße aus. Bei Neigungswinkeln von 45° sind die Ergebnisse jedoch merklich schlechter. Dies ist mit hoher Wahr-scheinlichkeit auf die geringere Abkühlung der Schmelze infolge der deutlich kür-zeren Kontaktzeit von Schmelze und Rinne infolge der hohen Fließgeschwindig-keit zurückzuführen. Dem könnte durch Absenken der Gießtemperatur oder Ver-längerung der Rinne entgegengewirkt werden. Da die Vorkühlung der Schmelze derzeit im Gießlöffel erfolgt und diese daher einen hohen Temperaturgradienten von der Löffelmitte zum Rand aufweist, ist bei dieser Konfiguration von einer wei-teren Absenkung der Temperatur unter 615 °C abzusehen, um Vorerstarrung im Löffel zu vermeiden. Eine Möglichkeit dieses Problem zu umgehen wäre der Ein-satz einer temperierten Stopfenpfanne.  
Formfaktor Beim Formfaktor ist die gleiche Tendenz zu beobachten. Aufgrund der Streuung sind die Ergebnisse jedoch nicht signifikant. Der mittlere Formfaktor bei 45° Nei-gung der Rinne fällt nicht negativ gegenüber dem 5°-Standard ab.  
Korndichte In gleicher Weise wie die Korngröße und der Formfaktor verhält sich die Korn-dichte. Hier zeigt die Rinnenneigung von 30° mit mittleren 107 Körnern je Quad-ratmillimeter ebenfalls die besten Ergebnisse, während bei 45° ein deutlich schlechterer Wert von durchschnittlich 78 mm-2 zu verzeichnen ist. 
Mechanische Eigenschaften Die Formgebungsversuche umfassten insgesamt 45 Abgüsse, wobei ohne Rinne direkt in eine Stahlschale sowie über die Rinne bei 5 und 30° Neigung gegossen wurde. Für die Wärmebehandlung wurde die Vorschrift des Legierungsherstellers herangezogen. Dabei wurden zwei Wärmebehandlungen durchgeführt, mit dem Ziel einer großen Dehnung (I) sowie hoher Festigkeit (II).  I. 17 h/535 °C → Abschrecken → 2,5 h/160 °C (A356) II. 17 h/535 °C → Abschrecken → 7 h/160 °C (A356) Nach erfolgter Wärmebehandlung am Gussstück wurden Zugproben gefertigt und nacheinander zerrissen. Die Ergebnisse zeigt Abbildung 0-16.  
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Neigungswinkel der Rinne 5°, Gießtemperatur 630 °C, Formgebungstemperatur 585 °C: 
  Gusszustand WB A356 I WB A356 II  
Neigungswinkel Rinne 30°, Gießtemperatur 630 °C, Formgebungstemperatur 585 °C: 
  Gusszustand WB A356 I WB A356 II  
ohne Rinne, Gießtemperatur 630 °C, Formgebungstemperatur 585 °C: 
  Gusszustand WB A356 I WB A356 II  
Abbildung 0-16: Vergleich zwischen den Variationen des Rinnenverfahrens durch Zugversuche 
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Bereits im Gusszustand weist die Legierung A356 sehr hohe Dehnungen und gu-te Festigkeiten auf. Diese können anhand der Wärmebehandlungen effektiv gestei-gert werden. Wärmebehandlungsmethode I zur gezielten Steigerung der Dehnung führt einerseits zum gewünschten Ergebnis mit maximalen Dehnwerten von über 21 %, andererseits kann gleichfalls die Festigkeit deutlich gesteigert werden. Durch eine längere Auslagerungszeit in Wärmebehandlung II kann insbesondere die Streckgrenze noch einmal verbessert werden, bei immer noch sehr guten Deh-nungswerten. Dabei wurden Werte für Rp0,2 von über 250 MPa gemessen. Die hier ermittelten Dehnungswerte von A356 liegen deutlich über denen von konventio-nellem Druckguss. Trotz sehr dickwandiger Bereiche konnten annähernd doppelte Dehnungen erreicht werden wie im Sand- und Kokillenguss (9). Dehngrenze und Zugfestigkeit liegen auf ähnlichen Niveaus. Beim Vergleich der drei Verfahrensvariationen untereinander kann kein signifi-kanter Unterschied der mechanischen Eigenschaften festgestellt werden. Selbst der Verzicht auf die Rinne beeinflusst die Messwerte kaum. 
Seigerung Infolge veränderter Fließgeschwindigkeiten in Abhängigkeit von der Bauteildicke kann es beim Vergießen teilflüssiger Suspensionen aufgrund unterschiedlicher Dichte von Fest- und Flüssigphase im Zusammenwirken mit dem Schwammeffekt zu Seigerung kommen. Je größer die Fließgeschwindigkeit und umso stärker der Übergang dick- nach dünnwandig sind, desto stärkere Entmischung ist zu erwar-ten. Die lokale Metallgeschwindigkeit hängt dabei von der Querschnittsänderung ab, denn als Folge von Querschnittsverengungen wird das Metall stark beschleu-nigt. Das Stufenbauteil bietet sich damit an, die Grenzen der Formfüllung in Bezug auf mögliche Querschnittsübergänge im Bauteil zu bemessen. Da Fest- und Flüs-sigphase von unterschiedlicher Zusammensetzung sind, lässt sich der Grad der Entmischung durch Messung der Zusammensetzung ermitteln (Abbildung 0-17). Dabei wurden die verschiedenen Variationen des Rinnenverfahrens jeweils an-hand zweier Bauteile miteinander verglichen. Es sei angemerkt, dass bei der 1,5 mm dicken Stufe (Position 6) aufgrund teils unzureichender Formfüllung je-weils nur ein Messwert in die Auswertung einfließt. Bei Verwendung der Rinne ist keine signifikante Entmischung festzustellen. Die Ergebnisse bei 30° Rinnennei-gung zeigen eine deutlich geringere Messwertschwankung als bei 5° Rinnennei-gung. Der größere Neigungswinkel wirkt sich offenbar positiv aus. Wird direkt in die Schale gegossen, ist die deutliche Tendenz einer Entmischung über die Bauteil-länge auszumachen. Dies ist auf die etwas gröberen Körner zurückzuführen. 
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Rinnenverfahren bei 5° Neigungswinkel; Proben A3 und A4 (s. Tabelle 3-10, S. 131): 
 
Rinnenverfahren bei 30° Neigungswinkel; Proben D16 und D17 (s. Tabelle 3-10, S. 131): 
 
Abguss direkt in die Schale (ohne Rinne); Proben G2 und G3 (s. Tabelle 3-10, S. 131): 
 
Abbildung 0-17: Silizium- und Magnesium-Anteil über die Stufenlänge bei den verschiedenen Variationen des Rinnenverfahrens; Probenbezeichnung nach Ab-bildung 3-12 
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Zusammenfassung der Ergebnisse Wie bereits in Kapitel 0.1 beschrieben, kommen auf der Rinne drei Mechanismen zum Tragen, welche den Keimhaushalt beeinflussen. Erstens kommt es zur Keim-bildung durch Unterkühlung und Scherung beim ersten Kontakt mit der Rinne. Dieser Bereich (Zone 1, Abbildung 0-2) ist unabhängig von der Rinnenlänge, so-fern die Rinne nicht kürzer als Zone 1 ist. Zone 2 ist der Wirkbereich der beiden anderen Einflussfaktoren, der Kühlung der Schmelze bis unter Liquidus und der Scherung während des gleichmäßigen Fließens über die Rinne. Wird die Rinne verlängert, so ändert sich ebenso die Länge von Zone 2. Der Einfluss der Scherung in Zone 2 ist gegenüber den Zonen 1 und 3 gering (8).  Die Einrundung gebildeter Körner durch Scherung in Zone 2, wie in (7) be-schrieben, konnte nicht nachgewiesen werden. Es muss davon ausgegangen wer-den, dass die von Legoretta et al. gezeigte globulare Ausbildung der Körner auf dem Cooling Slope auf die dortigen Abkühlbedingungen zurückzuführen sind. Da die Rinne wesentlich massiver und zudem temperiert ist, ist die Abschreckwir-kung dementsprechend größer, als beim vergleichsweise dünnwandigen Cooling Slope. Bei jedem Abguss heizt sich der Cooling Slope weiter auf. Dies würde auch die verschiedenen Anfangsbedingungen bei den unterschiedlichen Cooling Slope-Längen erklären.  Wichtigste Aufgabe von Zone 2 ist daher nicht die Einrundung der Körner, son-dern die Kühlung der Schmelze. Darüber hinaus führt die Scherung zu Keimmulti-plikation, jedoch in geringerem Maße als in den Zonen 1 und 3. Abhängig von der Neigung der Rinne entsteht des Weiteren unterschiedlicher Materialverlust durch die Schreckschale.  Die Länge der Rinne sollte demnach genauso ausgelegt werden, dass Schreck-schale möglichst klein ausfällt, jedoch gleichzeitig eine ausreichende Abkühlung bis unter die Liquidustemperatur gewährleistet ist.  Bei der Untersuchung des bei verschiedenen Rinnenneigungswinkeln hergestell-ten Vormaterials konnten nur geringfügige Unterschiede festgestellt werden. Die um 30° geneigte Rinne zeigte jedoch die besten Ergebnisse.  Dass auf eine Rinne verzichtet werden kann, zeigen die mechanischen Kennwer-te der Gussproben. Wird direkt in die Stahlschale gegossen, werden Eigenschaften auf nahezu gleichem Niveau erreicht.  Aufgabe und Wirkung der Rinne sind daher die Erhöhung der Keimanzahl durch Unterkühlung, was sich positiv auf die Korngröße auswirkt und wodurch beson-ders die Tendenz zur Entmischung verringert wird.  
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0.4. Formgebung von AA1420m im teilflüssigen Zustand  Die Verarbeitung von Aluminium-Lithium-Legierungen durch Gießen gestaltet sich aufgrund der hohen Reaktivität der Legierungsbestandteile schwierig, insbeson-dere je höher die Temperaturen sind. Hier bietet das Rheo- oder Thixogießen, auf-grund der wesentlich geringeren Verarbeitungstemperaturen deutliche Vorteile. Zudem verringern die laminare Formfüllung und die Kompaktheit des Vormateri-albolzens den Kontakt von Metall und Atmosphäre, wodurch weniger Abbrand entsteht und weniger Oxide in das Gussteil eingetragen werden. Die im SFB 289 mit Scandium und Zirkonium in Bezug auf geringe Korngröße optimierte Legie-rung AA1420m (10) wurde im Rahmen dieser Arbeit vergossen und ausführlich in Bezug auf die mechanischen Eigenschaften und das Gefüge untersucht. AA1420 weist, infolge des Einflusses festigkeitssteigernder Phasen, im wärmebehandelten Zustand ausgezeichnete mechanische Eigenschaften auf. Auch im rheogegossenen Zustand konnten sehr gute Eigenschaften erzielt werden (1). Um diese weiter zu verbessern wurde die Wärmebehandlung detailliert untersucht.  
Durchgeführte Versuche Zur Prüfung und Optimierung der mechanischen Eigenschaften wurden einerseits Stufenproben durch Thixo- und Rheogießen hergestellt, wobei speziell der Ein-fluss gröberen Korns im Rheogießen untersucht wurde. Andererseits wurden als Realbauteile Spurstangen im RCP gegossen, die insbesondere die Vorteile des teil-flüssigen Vergießens von Knetlegierungen in Bezug auf Warmrisse herausstellen sollten. Aufgrund der vergleichsweise aufwändigen und teuren Bolzenherstellung standen für die Formgebungsversuche nur jeweils wenige Bolzen zur Verfügung.  Insgesamt wurden 15 Stufenproben im RCP und sieben im Thixogießen herge-stellt. Darüber hinaus wurden sieben Spurstangen rheogegossen. Bei allen Versu-chen wurde die teilflüssige Suspension mit einer Kolbengeschwindigkeit von 0,4 m/s bis 0,6 m/s in die Bauteilkavität gepresst. Die beheizte Füllkammer wurde auf 200 °C, die Form auf 250 °C temperiert. Aufgrund der vergleichsweise langen Pausen zwischen den Versuchen (ca. 15 min) war die Form- und Kammertempe-rierung bei allen Abgüssen konstant.  Unabhängig von der verwendeten Legierung spielen Gussteil- und Formgeomet-rie maßgebliche Rollen beim Auftreten und der Vermeidung von Warmrissen. Ein Bereich einer Formkavität, welcher geometrisch bedingt nur unzureichende Nach-speisung ermöglicht, führt bei warmrissanfälligen Legierungen fast zwangsläufig zu Warmrissbildung. Bei der verwendeten Spurstange ist ein solcher Bereich die durch den Stahlkern dargestellte Lagerstelle (Abbildung 0-18).  
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Bei den Gießversuchen konnten zunächst keine warmrissfreien Bauteile erzeugt werden. Zudem verschlechterte sich das Ergebnis mit jedem weiteren Abguss. Zur Analyse des Problems wurden Simulationen mit MAGMAsoft durchgeführt. Diese zeigten erwartungsgemäß einen Hotspot in Fließrichtung hinter dem Kern und vor der Überlaufbohne (Abbildung 0-18).  
Abbildung 0-18: Vergleich zwischen kaltem und heißem Stahlkern; die MAGMA-soft-Simulation zeigt die Verlagerung des Hotspots in die Überlaufbohne [9] Wurde der Kern nach erfolgtem Schuss ungekühlt wieder in die temperierte Form eingesetzt, konnte dieser der Schmelze nur wenig Wärme entziehen. Anders ein kühler Kern; dieser drückt den Hotspot in die Überlaufbohne. Auf Grundlage der Simulationsergebnisse wurde der Stahlkern nach jedem Gießversuch mittels Druckluft gekühlt. Mit zunehmender Kühldauer, respektive mit kälterem Kern, konnte die Warmrissbildung bis hin zu warmrissfreien Bauteilen weiter unter-drückt werden, was Abbildung 0-19 verdeutlicht.  
 
Abbildung 0-19: Warmrissbildung an der Lagerstelle (Kern); von links: aus sin-kender Stahlkerntemperatur resultiert geringere Warmrissneigung [9] 
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Die erfolgreiche Anpassung der Gießparameter zeigt die Notwendigkeit einer auf das Vergießen warmrissanfälliger Legierungen genau zugeschnittenen Gieß-systems, damit die Vorteile der teilflüssigen Metallverarbeitung optimal ausge-nutzt werden können. 
Wärmebehandlung Die Wärmebehandlung der Bauteile wurde mit nach (11) bezüglich der Festigkeit optimierten Parametern durchgeführt.  
Um Abbrand zu vermeiden, erfolgte die Wärmebehandlung der hochreaktiven Legierung AA1420m unter Argonatmosphäre. Alle AA1420m-Proben blieben blis-terfrei, wobei dies höchstwahrscheinlich auch darauf zurückzuführen ist, dass AA1420 eine sehr große Erstarrungsschrumpfung aufweist, welche nachweislich zu Mikrolunkerbildung führt. In diesen Mikrolunkern kann sich freigesetztes Gas während einer Wärmebehandlung sammeln. REM-Aufnahmen der Bruchflächen von geprüften Zugproben bestätigen das Vorhandensein der Mikrolunker, auch als Ursache für geringe Bruchdehnungen (Abbildung 0-20). 
  
Abbildung 0-20: Mikrolunker im REM-Bild an den Bruchflächen der Zugproben thixogegossener Spurstangen aus AA1420m (Probe T7) Trotz 24stündiger Lösungsglühung bei 460 °C wiesen einige Proben ein nicht rekristallisiertes Gefüge auf. Dies war insbesondere bei dickwandigen Thixo-gussteilen, aber auch bei einigen Rheoproben der Fall. Die Vermutung liegt nahe, 
24 h/460 °C → Abschrecken → 10 h/180 °C (AA1420m) 
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dass sich ein nicht rekristallisiertes Gefüge insbesondere negativ auf die Dehnung auswirkt, da scharfkantige, eutektische und peritektische Phasen kerbwirkend sind. Bei den dünnwandigen Proben der Spurstangen, war dieselbe Lösungsglü-hung ausreichend (Abbildung 0-21 und Abbildung 0-22). Um die Ursache für die-ses Phänomen zu untersuchen wurden Variationen der Wärmebehandlung unter-sucht und Phasenanalysen durchgeführt. 
Abbildung 0-21: von links nach rechts: Thixogefüge von AA1420m vor und nach der Wärmebehandlung  
  
Abbildung 0-22: RCP-Gussgefüge einer AA1420m-Spurstange vor (links) und nach der Wärmebehandlung [4] Da eine Erhöhung der Glühtemperatur ebenso zur gewünschten Rekristallisati-on führen kann, wurde zunächst mit ThermoCalc berechnet, welche Auswirkungen höhere Glühtemperaturen auf die Lage der Phasengebiete im Zustandsschaubild haben. Zur Bestimmung der realen Zusammensetzung der Prüfkörper und damit der tatsächlichen Lage der Legierung im Phasendiagramm, wurde je ein repräsen-
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tatives thixo- und rheogegossenes Stufenbauteil über alle Stufen oberflächennah spektrometrisch analysiert. Zudem wurden alle Proben jeweils mittig in Stufe 2 gemessen, um einen Oberflächeneinfluss beurteilen zu können. Über die verschie-den dicken Proben schwankten die Lithiumgehalte zwischen 1,11 % und 1,80 %, die Magnesiumgehalte von 4,57 bis 6,95 %. Dieser Bereich ist in Abbildung 0-23 markiert und in Abbildung 0-24 vergrößert dargestellt. Die in der Stufenmitte senkrecht zur Fließrichtung analysierten Proben sind durch einen Farbverlauf ge-kennzeichnet. Alle anderen Proben wurden vor der Messung zunächst durch Frä-sen von der Gusshaut befreit. Dadurch sollte deren und der Einfluss des Magnus-Effekts auf ein Minimum reduziert werden. Dies ist offenbar jedoch nicht hinrei-chend gelungen, da die oberflächennahen Messungen signifikant von denen in der Probenmitte abweichen. Ein Einfluss des Magnus-Effekts auf die Ergebnisse ist daher nicht auszuschließen. Trotz dieser starken Schwankungen sind aber deutli-che Trends aus den Messwerten ablesbar. Auf der einen Seite weisen die Gussteile aus dem Rheo-Container-Prozess durchschnittlich um 0,22 % niedrigere Lithium-, bei gleichen Magnesiumgehalten, auf, was auf den Abbrand beim Umschmelzen zurückzuführen ist, wobei ebenfalls deutlich wird, dass augenscheinlich nahezu kein Magnesium während des Umschmelzens oxidiert. Andererseits entmischt sich die Schmelze in Richtung dünneren Stufenquerschnitts. Aus den deutlich kleineren Körnern im Thixovormaterial resultiert eine wesentlich geringere Entmischungs-tendenz. Auffällig ist das gegenläufige Verhalten in den 3 mm-Stufen. Möglicher-weise wirken sich wegen der im Vergleich geringen Stufendickte die Oberflächen-fehler besonders stark aus, wohingegen jedoch insbesondere mit hohen Anteilen von Legierungselementen zu rechnen wäre. Dieser Erklärungsansatz konnte daher nicht validiert werden, insbesondere da dieses Phänomen bei der Legierung A356 nicht beobachtet wurde.   Die berechneten isothermen Schnitte zeigen, wie erwartet, ein Schmelzen oder Auflösen der Phasen β (Al8Mg5) und γ (Al12Mg17) oberhalb einer Temperatur von 450 °C, die ternäre τ–Phase (Al2LiMg) sowie AlLi bleiben dagegen stabil. Da im Gleichgewicht bei gegebener Zusammensetzung bis hin zu einer Temperatur von über 500 °C einzig der Mischkristall im Gleichgewicht ist, kann davon ausgegangen werden, dass auch eine Lösungsglühung oberhalb einer Temperatur von 450 °C zum Ziel führt und bei ausreichender Glühdauer alle Phasen aufgelöst werden. Zumal ohnehin eine Rekristallisation angestrebt wird, sollten mögliche lokale Auf-schmelzungen unproblematisch sein.  In diesem Zusammenhang wurden Stufenproben bei 500 °C für 24 Stunden lö-sungsgeglüht. Weil eine Phasenumwandlung häufig mit einer Volumenänderung 
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einhergeht, wurden die wärmebehandelten Proben auch bezüglich Volumendefizi-ten untersucht. Wegen der geringen Anteile der Phasen β und γ waren diese je-doch nicht zu erwarten. Die lösungsgeglühten Proben wurden dazu sämtlich lichtmikroskopisch untersucht. 
Abbildung 0-23: Ausschnitte aus isothermen Al-Li-Mg-Dreiphasendiagrammen im Bereich der Legierung AlLi2,1Mg5,5 (Punktmarkierung) bei verschiedenen Temperaturen (12): Der rechteckig markierte Bereich umfasst die gemessenen Zusammensetzungsvarianten der Stufenproben.  
Abbildung 0-24: Vergrößerter Ausschnitt aus Abbildung 3-60: Darstellung der Ergebnisse aller Spektrometermessungen; dickere Stufen sind durch größere Symbole und zunehmend dunklere Färbung dargestellt  Alle Proben, sowohl von 1,5 mm, als auch von 25 mm Dicke wiesen rekristalli-siertes Gefüge auf, insofern kann die Lösungsglühung als erfolgreich gelten. Sofern 
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festzustellen, wurden sämtliche Phasen im Mischkristall gelöst. Wie zuvor bereits beobachtet, kam es zu Bildung von Dispersoiden der Art Al3(ScxZr1-x), worauf im Folgenden näher eingegangen wird. Volumendefizite infolge der Phasenumwand-lung waren nicht festzustellen. Nachteilig wirkte sich die hohe Lösungsglühtempe-ratur jedoch auf die Probenoberfläche aus die, trotz Argon-Ofenatomsphäre mit einem Durchfluss von 4 l/min, eine deutliche Verzunderung aufwies. Insbesondere an den rauen Sägeschnitten kam es an der Oberfläche zudem zur Ausbildung grau-er Phasen, die mit einer Volumenvergrößerung verbunden waren. Die Phasenbe-reiche wurden mittels EDX untersucht und als Magnesiumoxidphasen identifiziert, vermutlich mit hohen Anteilen Lithium, was jedoch im EDX nicht nachweisbar war. Die Globuliten waren im Bereich der Phasen völlig an Magnesium (und mut-maßlich Lithium) verarmt. Der Restsauerstoff der Ofenatmosphäre dringt offenbar bei den hohen Temperaturen in Mikrorisse (hier resultierend aus dem Sägen) ein und diffundiert entlang der eutektischen und peritektischen Phasen in die Probe, wobei er mit Magnesium und Lithium reagiert. An der Gussoberfläche wurde die-ses Phänomen in wesentlich geringem Maße festgestellt.  Um den Einfluss der Wärmebehandlungsarten auf die mechanischen Eigenschaf-ten zu belegen, wurden Wärmebehandlungen an Stufenproben (Bereich der 20-25 mm Stufen) und an Vormaterialbolzen durchgeführt. Tabelle 0-4 zeigt die im Zugversuch geprüften Varianten. Alle wärmebehandelten Proben wurden bei 180 °C für zehn Stunden ausgelagert. 
Tabelle 0-4: WB-Vanrianten und Anzahl der jeweiligen Zugproben Typ M12 
Proben Gusszustand 460 °C/24 h 500 °C/24 h 
Vormaterial 6 6 6 
Stufenprobe 3 3 6 
Charakterisierung der Gefüge und Phasenbestimmung Nach (13) sind vor allem die Phasen Al2LiMg und AlLi sowie Aluminium-Mischkristalle (Al) zu erwarten. Da Lithium außerhalb des Messbereichs des EDX liegt, war kein direkter Nachweis in den untersuchten Proben möglich. Alle ande-ren Legierungsbestandteile dagegen waren nachweisbar, so dass insbesondere anhand des Verhältnisses von Magnesium zu Aluminium auf die wahrscheinliche Zusammensetzung (inkl. Lithium) einer Phase geschlossen werden konnte. Eine Ausnahme bildet die intermetallische Phase AlLi, die auf diese Weise nicht nach-weisbar ist, da die Messung zwar theoretisch 100 % Aluminium ergeben sollte, aber aufgrund der Streuung immer auch Umgebungsmaterie in die Messung ein-
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fließt, so dass keine Unterscheidung zum Aluminium-Mischkristall möglich ist. Theoretisch sollte die Phase Al2LiMg folgendermaßen zusammengesetzt sein (in wt-%): 63,3 % Al; 8,2 % Li; 28,5 % Mg. Wird Lithium außer Acht gelassen, so erge-ben sich die theoretischen Werte: 69,0 % Al und 31,0 % Mg.  
AA1420m im Gusszustand Im Rheogussgefüge konnten die Phasen Al3(ScxZr1-x), Al2LiMg und Al8Mg5 (β΄) nachgewiesen werden. Al3(ScxZr1-x)-Phasen sind fein verteilt über das gesamte Ge-füge zu finden. Zudem tritt diese Phase vereinzelt grobkörnig (bis ca. 5 µm) auf. Die Phasen Al2LiMg und Al8Mg5 entstehen während eutektischer und peritekt-ischer Reaktionen zwischen den Globuliten. Ein Nachweis der nach (13) erwarte-ten Phase Al12Mg17 konnte dagegen nicht erbracht werden, so dass es wahrschein-lich ist, dass allenfalls geringe Mengen dieser intermetallischen Phase entstanden sind. Die Aluminium-Mischkristalle haben einen Magnesiumgehalt im Bereich zwi-schen 2 % und 5 %. Über den Lithiumgehalt kann keine Aussage getroffen werden.  
AA1420m wärmebehandelt In der untersuchten wärmebehandelten, rekristallisierten Probe, waren die Pha-sen Al2LiMg, Al8Mg5 und Al12Mg17 nicht auffindbar, so dass vom vollständigen Auf-lösen der Phasen im Alphamischkristall ausgegangen werden kann. Wesentlicher Unterschied zum Gussgefüge ist die Ausbildung eines Ausscheidungsgürtels auf den Korngrenzen. Eine Analyse mittels EDX im REM war allerdings nicht möglich, da die Ausscheidungen deutlich kleiner als die maximale Auflösung des EDX von 2 μm waren. Das Dreiphasendiagramm Al-Li-Mg (13) lässt allerdings vermuten, dass es sich bei den vorliegenden Phasen um AlLi-Ausscheidungen handelt.  Mit dem Ziel, die ausgeschiedenen Phasen exakt zu bestimmen, wurde eine Pro-be im TEM am Gemeinschaftslabor für Elektronenmikroskopie der RWTH Aachen University (GfE) untersucht. Zudem sollten nach Möglichkeit die laut Literatur maßgeblich festigkeitssteigernde Phase Al3Li identifiziert werden.  Auch bei der Phasenanalyse mittels EDX im TEM ist Lithium nicht nachweisbar. Daher muss auch hier über die Phasenanteile von Aluminium und Magnesium auf die Phase rückgeschlossen werden. Die Messbereichsgenauigkeit des TEM/EDX liegt bei etwa 1-2 nm. Die präparierte Dünnschicht hat dabei eine Dicke zwischen 50 und 100 nm. Die bereits im REM beobachteten Ausscheidungsgürtel, unter dem Transmissionselektronenmikroskop zeigt Abbildung 0-25. Dabei können schwarze und einige wenige weiße Phasen unterschieden werden, wobei dunklere Phasen im TEM in der Regel geringere Ordnungszahlen aufweisen. 
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Abbildung 0-25: TEM-Aufnahme: Ausscheidungsgürtel auf den Korngrenzen In den weißen Phasen konnten geringe Anteile an Eisen nachgewiesen werden. Auf die genaue stöchiometrische Zusammensetzung dieser Phasen wurde an die-ser Stelle verzichtet, da es sich nur um Randerscheinungen handelt, deren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften aufgrund ihrer günstigen, rundlichen Mor-phologie nicht negativ sein sollte. Die Messung der schwarzen Phasen zeigt zu-nächst hohe Aluminium- sowie sehr geringe Magnesiumanteile. Da Lithium nicht messbar war, wurden verschiedene Messungen direkt auf der Phase und in Ab-ständen davon durchgeführt (Abbildung 0-26). Dabei ändert sich in erster Linie die Anzahl der Al-Counts von Messpunkt 1, mit ca. 700 Counts bei direkter Mes-sung der Ausscheidung, zur Matrix (Messpunkt 3) mit etwa 1300-1400 Counts. Die fehlende Hälfte Counts (bei gleicher Messzeit) ist auf nicht nachweisbares Lithium zurückzuführen. Demnach handelt es sich bei den schwarzen Ausscheidungen auf 
den Korngrenzen, wie bereits vermutet, um die δ-Phase AlLi. Weiter handelt es 
sich mit hoher Wahrscheinlichkeit um sogenannte δnon-Phasen, wobei nach den Analysen von Alekseev et al. (14) Lithium, anders als im Gleichgewicht nicht kova-lent, sondern metallisch gebunden vorliegt. Im Verlauf der Auslagerung kann die 
δnon-Phase weiter umwandeln. Die von Alekseev et al. vorgestellte Umwandlungs-sequenz führt im Verlauf zur Bildung von Al2LiMg (S1) und Al3Li (δ‘): 
α→α+δ‘(Al3Li)+δnon(AlLi)→α+β’(Mg8Al5)(?)+δ‘+δnon→α+S1(Al2LiMg). Al3Li konnte bei den Untersuchungen im TEM nicht nachgewiesen werden. Dies legt unter Berücksichtigung der vorgestellten Umwandlungssequenz nahe, dass die Auslagerung derzeit nicht optimal ausgelegt ist. Eine längere Auslagerungs-
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dauer oder eine höhere Auslagerungstemperatur könnte daher zu einer Verbesse-rung der Resultate führen. 
Abbildung 0-26: TEM: AlLi-Phasen auf den Korngrenzen  Schliffbilder sämtlicher AA1420m-Proben (RCP und Thixo) wiesen, neben den bereits beschriebenen, vereinzelt statistisch verteilte Phasen von etwa 20-30 µm Größe auf (Abbildung 0-27). Grundsätzlich sind diese Phasen im Inneren von Glo-buliten zu finden. Ihre Morphologie variiert dabei deutlich, wie in Abbildung 0-28 dargestellt. Auffällig sind insbesondere auch die unterschiedlich hellen Zonen, welche vermutlich Diffusionszonen sind. EDX-Messungen identifizieren die Phasen als Al3(ScxZr1-x). Die helleren Bereiche zeichnen sich durch höhere Zirkonium- und Scandiumgehalte aus. Die Phasen entstehen während des Kornwachstums der Globuliten. Dabei die-nen hochschmelzende Al3(ScxZr1-x)-Partikel als Keime, da diese während der Er-starrung zuerst entstehen (15). Im Verlauf des Kornwachstums kommt es auf-
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grund der dem Alphamischkristall sehr ähnlichen Kristallstruktur (16) zur Ausbil-dung von Diffusionszonen um diese Keime, die sich im Gefügebild in Graustufen darstellen. Für diese Theorie spricht zudem, dass die Konzentrationen an Scandi-um und Zirkonium im Phasenkern am höchsten sind. Dies erklärt auch die statisti-sche Verteilung nur einiger Phasen im Gefügeschliff, da nur wenige Globuliten ge-nau im Zentrum geschnitten werden. Es ist davon auszugehen, dass Al3(ScxZr1-x) mit hohem Anteil Keimbildner in der Legierung AA1420m ist und damit, wie beab-sichtigt, die geringe Korngröße bewirkt. Al3(ScxZr1-x)-Phasen dieser Art wurden sowohl im wärmebehandelten als auch im Gusszustand festgestellt. 
Abbildung 0-27: Lichtmikroskopische Aufnahme der Al3(ScxZr1-x)-Phasen im Thixogussgefüge der Legierung AA1420m mit Diffusionszonen Um diese Theorie zu prüfen, wurde ein Probenvolumen von 0,87 mm3 im Mikro-Computertomograph (MikroCT) am Institut für Kunststofftechnik (IKV) der RWTH Aachen University bei einer Auflösung von 3 µm untersucht. Aufgrund der vom Mischkristall deutlich verschiedenen Zusammensetzung der Phasen resultiert ein spezifisches Absorbtionsverhalten für Röntgenstrahlung, anhand dessen die Pha-
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sen detektiert und dargestellt werden konnten (schwarze Punkte in Abbildung 0-29). Durch schichtweisen Scan der Probe, wurde aus Einzelbildern ein dreidi-mensionales Modell generiert. 
Abbildung 0-28: EDX-Linescans verschiedener Al3(ScxZr1-x)-Phasen  
Abbildung 0-29: MikroCT-Bilder: Einzelbilder (links) und zusammengesetztes 3D-Modell der Phasen (rechts) 
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Das zusammengesetzte dreidimensionale Modell zeigt statistisch im Raum ver-teilte Phasen. Insgesamt konnten 255 Phasen im vermessenen Volumen erkannt werden. Das entspricht einer Phasendichte von 293 mm-3. Unter der Annahme, dass der Globulitendurchmesser etwa 100 µm beträgt, ergibt sich eine Globuliten-dichte von ungefähr 900 mm-3. Zwar konnte anteilig nur 1/3 Al3(ScxZr1-x)-Partikel nachgewiesen werden, jedoch ist zu beachten, dass wegen der begrenzten Auflö-sung nur Phasen die im Durchmesser deutlich größer als 3 µm waren detektiert werden konnten. Zusätzlich gestaltete sich die Auswertung der Messbilder auf-grund staken Pixelrauschens schwierig. Es kann daher mit guter Näherung davon ausgegangen werden, dass Al3(ScxZr1-x)-Phasen den Großteil der wirksamen Keime bilden. 
Mechanische Kennwerte Die mechanischen Eigenschaften wurden mittels Zugversuchen an Rundzugstäben (Stufenprobe) und Flachzugstäben (Spurstange) untersucht. 
Lösungsglühung bei 460 °C Nach erfolgter Wärmebehandlung am Gussstück wurden die Zugproben aus den Stufenproben herausgearbeitet und nacheinander zerrissen. Die mechanischen Eigenschaften von AA1420m blieben hinter den Erwartungen zurück, zumal bei früheren Versuchen bereits deutlich bessere Eigenschaften erreicht werden konn-ten (1).  Im Vergleich der Verfahren waren die mittleren mechanischen Eigenschaften der wärmebehandelten Gussteile aus dem Rheo-Container-Prozess (Rm = 308 MPa, Rp0,2 = 238 MPa, A = 1,95 %) etwas schlechter als die der thixogegossenen (Rm = 344 MPa, Rp0,2 = 254 MPa, A = 2,67 %). Als Gründe können einerseits das fei-nere Gefüge des im Thixoverfahren hergestellten Vormaterials, zum anderen ge-ringerer Fehlereintrag durch die Kapselung und infolgedessen auch minimierter Abbrand der reaktiven Legierungselemente im Thixogießen angeführt werden. Darüber hinaus können im RCP-Verfahren beim Eingießen in den Container Oxide in den Bolzen eingetragen werden, die sich negativ auf die mechanischen Eigen-schaften auswirken. Hier besteht Optimierungsbedarf beim RCP-Verfahren.  Die mechanischen Eigenschaften der im RCP gegossenen Spurstangen lagen auf-grund der geringeren Wandstärken noch einmal auf deutlich höherem Niveau (Rm = 399 MPa, Rp0,2 = 245 MPa, A = 5,56 %). Insbesondere konnten sehr gute Dehnungswerte erreicht werden. Dies ist auf die geringere Mikrolunkerbildung in den dünnen Bauteilbereichen zurückzuführen.  
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Lösungsglühung bei 500 °C Aus Vormaterialbolzen und Rheogussproben wurden Gefügeproben entnommen und farbgeätzt. Das Vormaterial, welches bei der Herstellung direkt aus dem Flüs-sigen in einen wassergekühlten Stahltiegel gegossen wurde, weist ein dendriti-sches Gefüge auf (Abbildung 0-30).  
Abbildung 0-30: Ergebnisse der Zugversuche und barkergeätztes Gefüge: Vorma-terial im Gusszustand und lösungsgeglüht  Die Elemente Sc und Zr sind hier, wenn überhaupt, nur in geringem Maße korn-feinend wirksam. Aufgrund zu geringer Erstarrungszeiten, können sich keine Al3(ScxZr1-x)-Phasen mit entsprechenden Diffusionszonen (s. u.) bilden. Scandium und Zirkonium seigern größtenteils an den Korngrenzen der Dendriten oder wer-
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den im Alphamischkristall gelöst. Wird bei 460 °C lösungsgeglüht, bilden sich Al3(ScxZr1-x)-Phasen, die, wie bereits vorhandene Phasen im Bereich der Korn-grenzen, als Keime wirken. Folglich rekristallisiert ein feines Gefüge, in welchem Al3(ScxZr1-x)-Diffusionszonen in großer Anzahl lichtmikroskopisch nachweisbar sind. Dieses weist mit 23 mm-2 im Schliffbild, die mit Abstand größte Al3(ScxZr1-x)-Phasendichte aller untersuchten Gefüge auf. Aufgrund des hohen Rekristallisati-onsdrucks ist anzunehmen, dass auch deutlich geringere Lösungsglühdauern aus-reichen, um eine Rekristallisation des dendritischen Ausgangsmaterials zu bewir-ken. Zudem erklärt dieses Phänomen die Ausbildung des, im Vergleich zum RCP, deutlich feineren Korns. Wird bei 500 °C geglüht, bilden sich dagegen keine Al3(ScxZr1-x)-Diffusionszonen und es kommt nicht zu Rekristallisation oder Korn-feinung. Lediglich werden sämtliche Elemente im Alphamischkristall gelöst. Die Korngröße bleibt gegenüber dem Ausgangsmaterial qualitativ betrachtet konstant.  Die Al3(ScxZr1-x)-Phasen wirken sich kaum auf die mechanischen Eigenschaften aus. Dies wird beim Vergleich der Ergebnisse der Zugversuche der bei 460 und 500 °C lösungsgeglühten Proben ersichtlich, die auf gleichem Niveau liegen, trotz völlig unterschiedlicher Gefüge. Dies belegt zudem, dass die Steigerung der me-chanischen Eigenschaften durch die Wärmebehandlung im Wesentlichen auf die 
Bildung der δ‘-Phase Al3Li zurückzuführen sein muss, welche enorme Zugfestigkei-ten und Streckgrenzen von über 350 bzw. 250 MPa bewirkt. Die mechanischen Eigenschaften der rheogegossenen Stufenproben liegen deut-lich unter denen des Vormaterials (Abbildung 0-31). Eine Lösungsglühung des Rheogusses führt nicht zur Kornfeinung, da es bereits während der langsamen Er-starrung in den teilflüssigen Zustand zur kornfeinenden Al3(ScxZr1-x)-Phasen-bildung kommt und Sc und Zr nur geringfügig seigern. Festzustellen ist dagegen, dass nach der Lösungsglühung bei 460 °C und 500 °C nur noch einige wenige Al3(ScxZr1-x)-Diffusionszonen aufzufinden sind. Scandium und Zirkonium werden im Mischkristall gelöst - bei steigender Temperatur zunehmend. Die Lösungsglühung bei 500 °C wirkt sich nicht vorteilhaft auf die mechanischen Eigenschaften aus. Im Gegenteil resultieren aus der Lösungsglühung bei 460 °C höhere Festigkeiten und Dehnungen. Aus diesem Grund und wegen der Nachteile, die sich durch eine höhere Lösungsglühtemperatur ergeben, wie höhere Kosten und Oxidation der reaktiven Legierungsbestandteile, ist eine Lösungsglühung bei 500 °C nicht anzuwenden.  Die Hemmung der Rekristallisation, die vor allem bei Thixoguss beobachtet wurde, ist darauf zurückzuführen, dass es bei der Erwärmung der Vormaterialbol-zen bereits zu massiver Keimbildung durch Al3(ScxZr1-x)-Phasen und daran gekop-
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pelte Kornfeinung der Alphaphase kommt. Infolgedessen besteht bei Thixogefüge bereits ein gleichgewichtsnaher Zustand, bei dem die Tendenz zu neuer Keimbil-dung gering ist. Daher kommt es bei der Lösungsglühung nur in geringem Maße zur Rekristallisation. Die eutektischen und peritektischen Phasen werden auf-grund geringer Diffusionsgeschwindigkeiten nur langsam im Alphamischkristall gelöst. 
Abbildung 0-31: Ergebnisse der Zugversuche und barkergeätztes Gefüge: im RCP gegossenen Stufenproben (20-25 mm-Stufen) im Gusszustand und lösungsgeglüht Im Rheogießen seigern Scandium und Zirkonium, ähnlich wie bei der Vormate-rialherstellung, an der Wachstumsfront, wodurch ein höheres Potential zur Rekris-tallisation des Gefüges bei der Lösungsglühung besteht. Als Folge bildet sich z. B. in den Bereichen der im Guss abgeschreckten Flüssigphase ein feines, rekristallisier-
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tes Gefüge. Der Rekistallisationsdruck ist jedoch wesentlich geringer als beim Vormaterial, da die Erstarrung nur sehr langsam vonstattengeht. 
Zusammenfassung der Ergebnisse Die Verarbeitung von hochreaktiven Legierungen mittels Rheo-Container-Prozess kann als erfolgreich gelten. Simulationsunterstützt wurden Warmrisse an Lager-stellen der gegossenen Spurstangen vermieden. Die ausgewählte Knetlegierung AA1420, die im Vorfeld für das Rheogießen optimiert wurde, konnte mit guten Er-gebnissen vergossen werden. Ziel dieser Optimierung war die Kornfeinung und globulare Einformung der Alphaphase durch Zugabe der Elemente Scandium und Zirkonium.  Im Rahmen dieser Arbeit konnte nachgewiesen werden, dass hochschmelzende Al3(ScxZr1-x)-Partikel als Keime für die primäre Aluminiummischphase dienen. Im Laufe der Erstarrung bilden diese Phasen Diffusionszonen im Umkreis von etwa 10-15 µm aus. Weiter konnte gezeigt werden, dass diese Phasen zu einem großen Anteil als Keime der Alphaphase wirken. Die in der Literatur als kornwachstums-hemmend beschriebene Phase Al3(ScxZr1-x) wurde im Gusszustand mittels REM fein verteilt in der Alphaphase nachgewiesen. Durch Keimbildung und Wachs-tumshemmung entfalten Scandium und Zirkonium in Kombination ihre ausge-zeichnete kornfeinende Wirkung.  Wegen des bereits durch Sc und Zr korngefeinten Gefüges von Thixogussteilen, ist die Rekristallisationsneigung im Gegensatz zu Rheoguss gering. Daher wurde eine erhöhte Lösungsglühtemperatur von 500 °C getestet, um auch bei Thixoguss und besonders dickwandigen Bauteilbereichen eine vollständige Auflösung des eutektischen und peritektischen Gefüges in der Alphaphase zu bewirken. Da die starke Oxidation der Bauteiloberflächen jedoch nicht vermieden und die mechani-schen Eigenschaften trotz erfolgreicher Rekristallisation nicht gesteigert werden konnten, kann diese Lösungsglühvariante allerdings nicht empfohlen werden.  Unter optimalen Bedingungen konnten hervorragende Zugfestigkeiten von über 400 MPa (Rp0,2 = 250 MPa) bei Dehnungen um 5,5 % erreicht werden. Während der Wärmebehandlung bilden sich AlLi-Ausscheidungsgürtel auf den Korngrenzen, was mittels REM und TEM gezeigt werden konnte. Die in der Litera-
tur beschriebene, maßgeblich festigkeitssteigernde Phase δ‘ (Al3Li) konnte jedoch auch im TEM nicht nachgewiesen werden.  
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0.5. Verlorene Kerne im Rinnenverfahren Um die Anwendbarkeit verlorener Kerne im Rheogießen abzuschätzen, wurden Spurstangen unter Substitution des Stahlkerns (Abbildung 0-18) gegossen. Einer-seits war die Form bereits hinlänglich bekannt und eingefahren, zum anderen war der Kern kompakt und wenig komplex, wodurch die Kernherstellung in verschie-denen Verfahren (Drehen, Fräsen, Sandformen) problemlos möglich war. Zudem bot der massive Kern, insbesondere unter dem Gesichtspunkt erster Formge-bungsversuche mit Einsatz verlorener Kerne im Rheogießen, höhere Widerstands-fähigkeit gegen die unter hohem Druck fließende Schmelze. Besonders anspruchs-voll war dagegen die direkte, frontale Anströmung der Kerne, welche sehr hohe mechanische Belastungen zur Folge hat. Auf Basis der Literaturrecherche wurden verschiedene, bereits teilweise im Druckgießen untersuchte, aber auch völlig neue, vielversprechende Materialien zur Kernfertigung ausgewählt. Der Vorteil der la-minaren Strömung und der deutlich tieferen Temperaturen im Rheogießprozess spielte dabei eine wesentliche Rolle. 
Eingesetzte Kerne Für die Gießversuche wurden Kerne aus Sand, Metall, Salz und Kunststoff herge-stellt, da sich diese Materialien in der Literaturrecherche als besonders vielver-sprechend herausgestellt hatten (Tabelle 0-5).  
Sandkerne Da keine Möglichkeit bestand die Kerne direkt im Warmbox-Verfahren herzustel-len, erfolgte eine Wärmebehandlung. So wurden die Wasserglas-CO2-Kerne 30 Mi-nuten bei 80 °C getempert, um die Festigkeit zu steigern, unmittelbar anschlie-ßend geschlichtet und zur Trocknung erneut erwärmt. In ähnlicher Weise wurden verschiedene Veredelungsvarianten für WG und CB-Kerne durchgeführt.  In Variante I wurde die feuerfeste, zirkonsilikatbasierte Alkoholfertigschlichte SILICO L200GS der Firma ASK Chemicals (Feststoffgehalt: 76-78,4 %), welche sehr gute Trennwirkung gegenüber dem Guss aufweist, mit dem Pinsel aufgetragen. Für PUR-CB- sowie Wasserglas-CO2-Kerne ist sie gleichermaßen geeignet. Bei den Varianten II und III erfolgte die Veredelung der Kerne mit Phenolharz, wobei das Harz Beranol 432 und der Härter GSII, beides von der Firma ASK Che-micals, in einem Verhältnis von 3:1 angesetzt wurden. In Variante II wurde das Harz-Härter-Gemisch unmittelbar nach Ansetzen auf den Kern gepinselt und die Aushärtung durch Wärme unterstützt.   
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Tabelle 0-5: Getestete Kernvarianten in der Übersicht 
Index Werkstoff/Verfahren Veredelung/Kernvariation 
Sand 
CB PUR-Coldbox-Amin - 
CBI PUR-Coldbox-Amin Variante I  
CBA PUR-Coldbox-Amin Aushärten bei 150 °C 
CBA-I PUR-Coldbox-Amin Aushärten bei 150 °C, Variante I 
CBII PUR-Coldbox-Amin Variante II  
CBI-II PUR-Coldbox-Amin Variante II gefolgt von I 
CBIII PUR-Coldbox-Amin Variante III 
WG Wasserglas-CO2 - 
WGI Wasserglas-CO2 Variante I (10 anstatt 30 Minuten Tempern) 
WGII Wasserglas-CO2 Variante II 
WGII-I Wasserglas-CO2 Variante II gefolgt von I 
WGIII Wasserglas-CO2 Variante IV 
WGIII-I Wasserglas-CO2 Variante IV gefolgt von I 
Salz 
S NaCl/gepresst - 
Zink 
ZI Zamak 5/Sandguss - 
ZI-B Zamak 5/Sandguss Bornitridschlichte 
ZII Zamak 5/Sandguss Radialrillen 
ZII-B Zamak 5/Sandguss Bornitridschlichte/Radialrillen 
ZIII Zamak 5/Sandguss Radialrillen und Kerben 
ZIII-B Zamak 5/Sandguss Bornitridschlichte/Radialrillen und Kerben 
Kunststoffe 
PA Polyamid 6.6 - 
PAB Polyamid 6.6 Bornitridschlichte 
POM Polyoxymethylen-C - 
POMB Polyoxymethylen-C Bornitridschlichte Variante I: S200 GS-Schlichte, Tempern bei 80 °C für 30 Minuten Variante II: Tränken in Phenolharz, Tempern bei 80 °C für 30 Minuten Variante III: Tränken in Phenolharz, Tempern bei 150 °C für 60 Minuten  Variante IV: Tränken in Carsil4000, Tempern bei 80 °C für 30 Minuten 
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Bei Variante III wurden die Kerne dagegen innerhalb von zwölf Stunden nach der Fertigung in Phenolharz getaucht und anschließend eine Stunde bei 150 °C getempert.  Variante IV umfasste das tränken der Kerne in Carsil4000, einem Wasserglas-binder von ASK Chemicals, und anschließender Temperbehandlung.  
Metallausschmelzkerne Metallausschmelzkerne aus Zinklegierungen wurden bereits erfolgreich im Druck-guss eingesetzt (17), so dass die Eignung für das Rheogießen vorausgesetzt und anhand weniger Versuche überprüft werden konnte. Die Herstellung der Zinkker-ne erfolgte aus der Legierung Zamak 5 durch Gießen eines Rohlings und anschlie-ßende mechanische Bearbeitung. Zusätzlich wurden einige Kerne mit Rillen ver-sehen. Durch Einsprühen oder Pinseln wurden zwei dünne Schichten Bornitrid-schlichte aufgetragen und jeweils 30 Minuten bei 250 °C eingebrannt.  
Kunststoffkerne Die Eignung von Kunststoffkernen beim Gießen deutlich höher schmelzender Aluminiumlegierungen basiert auf der relativ großen Wärmekapazität bei gleich-zeitig ausreichender Wärmeleitung, infolgedessen ein Aufschmelzen des Kunst-stoffs vermieden wird. Ausgewählt wurden die beiden konventionellen Thermo-plaste Polyamid 6.6 und Polyoxymethylen. Aufgrund der schlechten Benetzbarkeit und Haftung herkömmlicher Schlichen auf Kunststoffkernen – bei testweisem Auftrag zeigte Bornitridschlichte eine mä-ßige Haftung auf den PA- und schlechte Haftung auf den POM-Kernen – wurden nur einige wenige Kunststoffkerne exemplarisch mit Bornitrid veredelt. 
Salzkerne Salzkerne, die durch Sintern/Pressen geformt werden, werden industriell heutzu-tage bei der Herstellung von Motorblöcken eingesetzt. Ein Einsatz im Rheogießen ist nicht bekannt. Für die wenigen Versuche im Rahmen dieser Arbeit wurden Kerne mechanisch aus einem gepressten Salzleckstein der Firma KNZ herausgear-beitet, welcher in der Landwirtschaft verwendet wird. Eine Veredelung der Kerne wurde aufgrund der sehr glatten, harten Oberflächen nicht durchgeführt. 
Gießversuche Die Versuche im Rahmen dieser Arbeit umfassten insgesamt 23 Kernvarianten, zwölf davon auf Sandbasis. Das vergossene Rheovormaterial wurde im Rinnenver-
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fahren erzeugt. Die wichtigsten Parameter bei der Durchführung der Kerntests zeigt Tabelle 0-6. 
Tabelle 0-6: Versuchsparameter im Rinnenverfahren währen der Kerntests 
Parameter Wert 
Schmelzbadtemperatur 670 bis 690 °C 
Gießtemperatur 630 °C 
Verarbeitungstemperatur 585 °C 
Rinnenneigung 5° 
Rinnentemperatur 120 °C bis 130 °C 
Legierung Ac-70 dv (AlSi7Mg0,3)  An allen Versuchstagen wurden je ca. 45 kg Anticorodal-70 dv der Firma Rhein-felden in einem Naberthermofen T20/H mit Tongraphittiegel geschmolzen und während der gesamten Ofenreise auf 670-690 °C temperiert. Vor dem ersten Ab-guss wurde die Schmelze grundsätzlich einmalig 15 Minuten lang mittels 8 l/min Argon gereinigt. Da der Fokus eindeutig auf dem Kernverhalten lag und keine me-chanischen Eigenschaften der Gussteile geprüft werden sollten, wurden Dichtein-dizes bis 8 % toleriert. Vor den eigentlichen Gießversuchen wurde die Form täg-lich unter Verwendung des Standardkerns aus Stahl warmgefahren. Die dabei er-zeugten Gussteile dienten als Referenz. Die Druckgießmaschine wurde in zwei Modi betrieben: Standard und Fülltest. Der Standard- oder Normalbetrieb beinhal-tet den vollständigen, automatischen Ablauf des Gießprogramms. Der wesentliche Unterschied beim Fülltestbetrieb war der Verzicht auf Nachdruck, was im Nor-malbetrieb nicht möglich war (minimaler Nachdruck: 250 bar). Es wurden Füll-tests mit Teil- und Vollfüllung durchgeführt. Der Einsatz der Kerne sowie das Zu-fahren der Form erfolgte immer, wenn der Bolzen im Mittel auf 590 °C abgekühlt war (Gießtemperatur: 585 °C). Da per Hand über die Rinne gegossen wurde, schwankten die Bolzengewichte um bis zu 100 g, was teilweise zu Flitterbildung führte. Bei den Sandkernen kam es beim Auffahren der Druckgießmaschine im Be-reich des Kerns teilweise zum Klemmen des Bauteils in der festen Formhälfte, wodurch die noch heiße Spurstange massiv verformt wurde. 
Auswertemethoden Die Gussteile wurden über verschiedene Auswertemethoden untersucht. Zum Ein-satz kamen Metallographie, Röntgen sowie die qualitative, optische Beurteilung 
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der Oberflächengüte und der Maßhaltigkeit gegenüber der mit Stahlkern gegosse-nen Referenzspurstange. Damit ein einheitlicher Bereich untersucht werden konn-te, wurden sämtliche Gussteile gemäß Abbildung 0-32 aufgetrennt.  
 War die Festigkeit der Kerne zu gering, um den während des Gießvorgangs auf-tretenden Belastungen standzuhalten, kam es vor allem bei Sandkernen zur Kern-verformung und schließlich zum Versagen des Kerns durch Kernbruch. Die Kern-deformation wird vom Bauteil abgebildet und kann an diesem untersucht werden. Um die Formbeständigkeit zu quantifizieren, wurde die Bildbearbeitungssoftware Corel Paintshop Pro XI verwendet. Der Prüfbereich wurde derart gewählt, dass die Prüffläche nach Planschleifen mit ±0,5 mm Genauigkeit der Mitte des Gussteils entsprach. Die so präparierte Prüffläche wurde auf einem Flachbettscanner farb-gescannt und unkomprimiert weiterverarbeitet. Nach manuellem Einfärben konn-te die prozentuale Abweichung der Prüffläche eines Bauteils mit verformtem Kern von der Referenz (Stahlkern = 100 %) über ein Farbwerthistogramm in Paint Shop bestimmt werden.  Darüber hinaus wurden die Gefüge der Gussteile im Randbereich, d. h. in Kern-nähe untersucht. Über eine röntgenographische Analyse der Prüfkörper konnte zudem die Bildung von Reaktionsprodukten zwischen Kern und Gussmetall sowie Lunker sichtbar gemacht werden.  
Ergebnisse Mit sämtlichen Kerntypen konnten erfolgreich Gussteile guter Qualität erzeugt werden. Der Einsatz von Sandkernen war erwartungsgemäß am anspruchsvolls-ten. Abbildung 0-33 zeigt beispielhaft zwei Gussteile mit Coldboxkern.  
 
Abbildung 0-32: Lage des herausge-trennten Prüfbereichs (hell darge-stellt) zur Analyse der Formstabilität 
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Abbildung 0-33: I.O.-Gussteile kernseitig, hergestellt unter Verwendung von Ker-nen des Typs CBII; oben: Schnitt durch Kern und Gussteil (mit dunkler Phenolharz-randschale), unten: Gussteil ohne Kern (durch Sandstrahlen entfernt) Problematisch erwies sich insbesondere der Normalbetrieb der Druckgießma-schine, da es infolge des Nachdrucks grundsätzlich zur Zerstörung der Sandkerne kam. Im Fülltestbetrieb zeigten Sandkerne des Typs CBII und CBII-I durch die Ver-stärkung mittels Phenolharztränkung die mit Abstand besten Ergebnisse aller Sandkerne. Bei allen weiteren Variationen waren dagegen Rauheit, Versatz, Treib-stellen, Penetration sowie Vererzung zu beobachten. 
Entfernbarkeit der Kerne Infolge der festigkeitssteigernden Maßnahmen bei der Kernveredelung galt der Entkernbarkeit besonderes Augenmerk. Sofern dies möglich war, wurde zuerst der über das Gussteil ragende Teil aller Kerne abgesägt (Zink, POM, PA) oder abge-schlagen (PUR-Amin-Coldbox, Wasserglas-CO2, Salz). 
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Die Entfernbarkeit der Sandkernreste war entsprechend der Kerntypen sehr un-terschiedlich. Teils reichte ein einfaches Herausklopfen, teils mussten die Bauteile sandgestrahlt oder der Kernzerfall durch Wärme unterstützt werden.  Die äußeren und inneren Zonen der Kerne waren dabei einerseits aufgrund der durchgeführten Veredelung, andererseits wegen der besonders auf die Außenbe-reiche wirkenden Gießhitze verschieden. Verglichen mit den Wasserglas-Kernen war der Zerfall der Coldbox-Kerne durch die Gießhitze erwartungsgemäß gut. Auf-grund der kompakten Kerngeometrie fiel der Unterschied jedoch geringer aus als dies bei filigranen Kernen der Fall wäre.  Das Ausschmelzen der Zinkkerne erwies sich insofern als schwierig, da es in Be-reichen unzureichend aufgetragener Schlichte zur Reaktion zwischen Zink und Aluminium kam. Dies galt besonders an den gefrästen Rillen, wo die Zinkschmelze nicht ausreichend gut abfließen konnte.  Die Kunststoffkerne ließen sich zum Teil herausziehen. Bei komplexeren Struk-turen ist dies jedoch nicht möglich. Daher wurde ein Ausschmelzen der Kerne ge-testet, was wegen der sehr hohen Viskosität der Kunststoffe allerdings scheiterte. Aus diesem Grund wurden die verbliebenen Kunststoffreste während einer Wär-mebehandlung erfolgreich ausgebrannt. Zur Zersetzung von PA und POM waren jeweils über 300 °C ausreichend.   Die Salzkerne konnten zum Teil abgeschlagen werden. Ein Herausziehen war unerwarteter Weise wegen einer relativ hohen Oberflächenrauigkeit der Gussteile nicht möglich. Hier wurde offenbar feiner Salzstaub, welcher die Kerne vor dem Einsatz sehr glatt erschienen lies, während des Gießens aus Zwischenräumen an der Kernoberfläche ausgespült (Abbildung 0-34). Die hohe Kernhärte machte Sandstrahlen ebenfalls unmöglich. Erfolgreich konnten die Kerne schließlich durch herauslösen im heißen Wasserbad entfernt werden. 
Oberflächengüte Bei der Beurteilung aller Sandkerne zeigten die Varianten CBII, CBII-I und CBIII so-wie WGI die besten Ergebnisse mit guter Abbildungstreue der Sandkernoberfläche und keinen bzw. nur sehr geringen Formstofffehlern (Abbildung 0-34).  Die Bauteile, welche mit Zinkkernen hergestellt wurden wiesen die besten Ober-flächen mit nur geringen Anhaftungen von Schlichte auf, die durch Sandstrahlen problemlos und rückstandfrei entfernt werden konnte. Beim Einsatz von Polyamid resultierten gute, glatte Oberflächen, wohingegen bei Polyoxymethylen Ausgasungen zu einer rauen Oberfläche führten. 
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   Stahl ZI CB 
   CBII WGI WGIII 
   S PA POM 
Abbildung 0-34: Oberflächen einiger Bauteile 
Abbildungstreue und Formstabilität Mithilfe der aus den Histogrammen ermittelten Flächenanteile konnten alle Infor-mationen zur Bestimmung der flächenbezogenen Deformation bestimmt werden. Auf diese Weise war eine Aussage über die Güte der Formwiedergabe und damit der Kernstabilität möglich. Zudem konnte aus der Bildüberlagerung mit einge-blendetem Stahlkern eine Aussage über die Art der Deformation erfolgen und da-mit mögliche Versagensursachen besser diskutiert werden.  
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Die aus der Bildanalyse errechneten Daten für die Formstabilität der Kerne im Gießversuch sind in Tabelle 0-7 zusammengefasst.  
Tabelle 0-7: Formstabilität der Kerne mittels Flächenanalyse der Prüfbereiche 
Typ 
A Fehler 
Bemerkung 
[%] V T G 
CB 142,54 ++ ++ ++  
CBI 131,49 ++ ++ ++  
CBA 121,62 ++ ++ ++  
CBA-I 112,15 ++ ++ ++  
CBII 108,38 + + +  
CBII-I 104,02 - - -  
CBIII 103,87 ++ - +  
WG     nicht gemessen 
WGI 100,53 - - - Bauteil nicht vollständig gefüllt 
WGII 101,66 - - - Bauteil nicht vollständig gefüllt 
WGII-I 107,18 ++ - -  
WGIII 127,07 ++ ++ ++  
S 116,48 ++ ++ ++  
S (g) 104,42 ++ + +  
PA 108,29 ++ - ++  
PAB 107,82 ++ - ++  
POM 106,08 ++ - ++ Keine Gaseinschlüsse 
POMB 95,58 ++ - + massive Gaseinschlüsse 
POMB (g) 102,87 ++ - ++ massive Gaseinschlüsse 
ZI-B 102,18 - - -  
ZII-B (g) 102,18 - - - ohne Riefen 
ZIII-B (g) 100 - - -  
ZIII-B 100 - - -  (g): Gusszustand, T: Treibstellen, V: Versatz, G: Gratbildung Ausprägung der Formstofffehler: ++ = stark, + = gering, - = kein Fehler Mit der flächenbezogenen Deformation konnten die Versagensursachen besser analysiert werden. Darüber hinaus wurde die Oberflächenrauheit als qualitativer 
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Indikator für Kernfestigkeit, Gussgüte und Fehlerpotential herangezogen. Auf eine Quantifizierung wurde entsprechend der Vorgaben des VDG-Merkblatts P501 an dieser Stelle verzichtet.  Neben einer Vergrößerung der Prüffläche in horizontaler Richtung, die mit Treibstellen einherging, wurde bei den Sandkernen grundsätzlich auch eine Flä-chenzunahme in vertikaler Richtung beobachtet. Grund für diesen Kernversatz, welcher Flächendifferenzen von bis zu 10 % entspricht, ist wahrscheinlich die schlechtere Aminkatalyse in diesem Kernbereich. Grate traten, bedingt durch ge-ringfügige Abweichung der Kerngeometrie von der Referenz, vornehmlich im obe-ren Bauteilbereich auf. Im Rahmen der Versuche mit Sandkernen wiesen die Bauteile, welche unter Ein-satz der Kerntypen CBII-I und CBIII sowie WGI, WGII und WGII-I hergestellt wurden, mit weniger als 5 % Abweichung von der Referenzprobe aus Stahl, sehr gute Er-gebnisse auf. Bei den Proben WGI und WGII war die Formfüllung allerdings unvoll-ständig und die Kerne wurden somit wesentlich geringer belastet, so dass tenden-ziell bessere Ergebnisse resultierten. Da mit den festeren, stark oberflächenstabili-sierten Wasserglaskernen zudem durchweg keine guten Resultate erzielt werden konnten, sind die Ergebnisse mit den Kerntypen WGI und WGII zusätzlich in Frage zu stellen. Aus diesem Grund wurde auf Versuche mit den unveredelten Kernen Typ WG verzichtet.  Die Formbeständigkeit der Salzkerne ist gut, allerdings sind auch hier Fehler zu beobachten. Diese sind darauf zurückzuführen, dass lediglich gepresste, weniger feste und nicht druckgesinterte Salzkerne, welche beim industriellen Druckguss zum Einsatz kommen, verwendet wurden.  Die Abbildungstreue der Polyamidkerne kann als sehr gut bewertet werden, wobei insbesondere Treibstellen ausblieben. Im Gegensatz dazu war die Form-treue der Kerne aus POM nur beim ungeschlichteten Kern akzeptabel, wonach das Schlichten Hauptfehlerursache ist.  Erwartungsgemäß traten beim Einsatz der Zinkkerne die wenigsten Fehler auf. Die Ergebnisse sind vergleichbar mit dem Referenzstahlkern. Entsprechend war auch die Abbildung der Rillen und Stege bei den Kerntypen ZII und ZIII sehr gut. Wegen der starken thermischen Ausdehnung des Zamak5, die bereits während der Zeit vom Einlegen in die Form bis zum Abguss, in welcher sich der Kern auf 150 °C erwärmt, etwa 5 % beträgt, werden etwaige Spalten geschlossen, so dass die Bil-dung von Graten ausbleibt.   
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Lunker und Einschlüsse Zur Identifikation von Lunkern und Porosität bis hin zu einer minimalen Auflö-sung von etwa 100 µm wurden Proben geröntgt (Abbildung 0-35).  
  Stahl (Referenz) CBII 
  WGI WGII 
  S CBII 
  POM (ungeschlichtet) POM (geschlichtet) 
Abbildung 0-35: Röntgenaufnahmen ausgewählter Prüfbereiche Die Röntgenanalyse bestätigt die bisherigen Erkenntnisse. Die mit PUR-CB-Kernen erzeugten Bauteile weisen, mit Ausnahme der CBIII-Probe keine Gasein-schlüsse respektive Poren im Prüfbereich auf, wobei hier kein Zusammenhang zwischen Fehler und Kerntyp hergestellt werden kann. Die Proben WGI und WGII zeigen dagegen massive Gaseinschlüsse, deren Ursache eine schlechte Formfül-lung, bedingt durch sehr raue, turbulenzfördernde Kernoberflächen und gerin-ge -Festigkeit ist. Dementsprechend sind weder Poren noch Gasblasen bei den Veredelungsvarianten WGII-I und WGIII zu finden. Ähnlich wie bei den veredelten Wasserglaskernen, sind die Oberflächen der Salz-, Polyamid- und Stahlkernbauteile sehr glatt, so dass im Röntgen keine Ga-seinschlüsse gefunden wurden. Da sich das POM, wie bereits beschrieben, bei 
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Einwirkung der Gießhitze unter Freisetzung von Gas zersetzt, sind entsprechend massive Einschlüsse aufzufinden.  Die mit Bornitrid geschlichteten Zinkkerne der Typen ZII-B und ZIII-B weisen im Bereich der Überlaufbohne schlierenartige Einschlüsse auf. An den Kanten der Kerne schmilzt das Zink wegen der hohen thermischen Last auf, wird mit der Alu-miniumschmelze getragen und konzentriert sich hinter dem Kern nach dessen Umspülung. Dieses Phänomen wurde bereits bei Untersuchungen von Kugel (17) ausführlich beschrieben. Darüber hinaus zeigen die Zinkkerne keine weiteren Be-sonderheiten oder Gaseinschlüsse im Röntgenbild. 
Gefüge Hinsichtlich des Einflusses der Kerne auf das Gefüge und der Phasenzusammen-setzung des Gusses, wurde eine Auswahl der geröntgten Proben metallographisch untersucht (Abbildung 0-36). Zur Beurteilung der Abweichungen vom Stahlrefe-renzkern ist dessen Kontur in jedem Übersichtsbild dargestellt. Die kernseitigen Detailaufnahmen der Randbereiche dienten zur Beurteilung des Kerneinflusses auf die Oberflächen und das oberflächennahe Gefüge der Bauteile.   Die jeweilige Abweichung von Referenzbauteilkontur ist teilweise massiv. So wird bei den Bauteilen CBA, CBI sowie WGI, WGII, WGII-I und WGIII-I der starke Ver-satz deutlich. Die Coldboxkerne CBA und CBI neigen zudem massiv zu Penetration. Bei der Probe mit Zinkkern wird die hohe Wärmeausdehnung des Zinks deutlich. Der Durchmesser des Kerns hat sich beinahe um 1 mm vergrößert, so dass kern-seitig die Maßhaltigkeit nicht gewährleistet ist. Dies muss bei der Auslegung von Kernen dieser Art grundsätzlich berücksichtigt werden. Salz und Kunststoffkerne weisen eine vergleichsweise gute Maßhaltigkeit auf. Die unterschiedliche Wärme-leitung der verschiedenen Kernmaterialien spiegelt sich in der Feinheit des Eutek-tikums wieder, das bei allen nichtmetallischen Kernen ähnlich grob, bei den Zink-kernen dagegen fein ausgebildet ist. Die nur unvollständig gefüllten Bauteile mit WG-Kernen weisen deutlich er-kennbar Gasblasen und Luftporen auf. Erwartungsgemäß nimmt die Rauheit durch die Veredelungsmaßnahmen ab und ist bei Coldbox- geringer als bei Wasserglas-kernen. Einige Kerne sind stark penetriert, Sandkörner im Bauteilinneren wurden aber nicht gefunden. Das Gefüge des mittels Salzkern gefertigten Bauteils zeigt außer einer etwas hö-heren oberflächennahen Gasporosität auch bei 500facher Vergrößerung keine Be-sonderheiten, insbesondere waren auch keine typischen Salzagglomerate zu be-obachten. Wegen der größeren Rauigkeit der gepressten Salzkerne, traten bei der 
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Formfüllung vermutlich Turbulenzen auf, wodurch die erhöhte Gasporosität zu erklären ist.  
    Stahl CBII-I PAB S 
  Stahl PAB 
  CBII-I S 
Abbildung 0-36: Schliffbilder ausgewählter Prüfbereiche  
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Das Gefüge der Bauteile mit PA-Kern ist bei Verwendung von Bornitridschlichte im Randbereich mit erheblicher Gasporosität durchzogen. Wird auf die Schlichte verzichtet, ist es dagegen mit der Referenz vergleichbar. Inwieweit ein Zusam-menhang mit der Bornitridschlichte besteht, kann nicht abschließend geklärt wer-den, da die massive Gasentwicklung nur als Zersetzungsprodukt des Kunststoffs entstehen kann. Weil der gleiche Effekt aber auch bei den POM-Kernen auftrat, ist eine Wechselwirkung mit der Schlichte wahrscheinlich. Die Poren, die bei der Verwendung der POM-Kerne entstanden, haben noch größere Ausmaße. Auch im Bauteil mit ungeschlichtetem POM-Kern, welches im Röntgen deutlich besser schien, ist massive Porosität zu beobachten. Außer der Gasbildung können auch hier keine weiteren chemischen Reaktionen zwischen Metall und Formstoff beo-bachtet werden. Das Gefüge der Bauteile mit Zamak5-Kern entspricht grundsätzlich zunächst mit guter Näherung dem des Referenzbauteils. Unabhängig von einem Ausschmelzen des Kernmaterials kommt es aber bereits während des Gießens lokal zu Reaktio-nen zwischen Kern und Gießmetall (Abbildung 0-37).  
 
Abbildung 0-37: Warmriss- infolge von Legierungsbildung zwischen Kern- und Gussmetall Die Erklärung für dieses Phänomen liefern Untersuchungen von Kugel (17): Werden Bereiche des Kerns thermisch stark beansprucht schmelzen diese lokal auf (im vorliegenden Fall an den Kanten der gefrästen Rillen). Infolgedessen er-fährt das Kernmaterial einen Volumensprung, wodurch sich eine Druckkraft aus-bildet, welche Schlichte und ggf. vorhandene erstarrte Randschale sprengt. Als Folge dringt die Zinkschmelze in das Gussteil, wobei lokal Mischphasen entstehen. Außerdem wird Schlichte in das Bauteil getragen.  
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Im Verlauf der Erstarrung erfährt das Metall eine Volumenkontraktion. Lokal entstehen dadurch Unterdrücke, die aufgeschmolzenes Kernmaterial weiter in das Gussteil saugen. Die zuletzt erstarrende eutektische Phase des Gussmetalls legiert sich weiter auf. Die neu entstehende zinkreiche Phase erstarrt entsprechend der Gleichgewichtssysteme zuletzt, wodurch Lunker oder Warmrisse entstehen.  Scharfe Kanten am Kern sollten daher möglichst vermieden werden. Darüber hi-naus kann durch mehrfaches Schlichten ein besser isolierender Schlichteüberzug erzeugt werden, der das Aufschmelzen des Kernmaterials verhindert. 
Zusammenfassung der Ergebnisse  Unterschiedliche verlorene Kerne aus Kunststoff, Metall, Salz oder Sand wurden im Druckgießverfahren mit teilflüssiger Legierung A356 erfolgreich eingesetzt. Dabei bieten Rheogießverfahren die Vorteile langsamer, laminarer Formfüllung und niedrigerer Temperaturen gegenüber konventionellem Druckgießen. Die ge-ringen Temperaturen erlauben insbesondere auch den Einsatz von Thermoplasten als Kernmaterial. Glasfaserverstärktes Polyamid konnte mit sehr guten Ergebnis-sen umgossen werden, wohingegen Polyoxymethylen als ungeeignet eingestuft werden muss. Die Entfernung der Kerne konnte nur durch Verbrennen erfolgen. Metallausschmelzkerne aus der Zinkbasislegierung Zamak5 konnten erwar-tungsgemäß in gleicher Weise wie die Standardstahlkerne mit sehr guter Maßhal-tigkeit umgossen werden. Problematisch ist jedoch die Legierungsbildung zwi-schen Aluminium und Zink, besonders auch beim Ausschmelzen während einer Wärmebehandlung, welche ein gutes, mehrmaliges Schlichten erfordert und die Gestaltungsfreiheit der Kerne begrenzt. Hier müssen insbesondere scharfe Kanten vermieden werden. Salzkerne aus gepresstem, nicht gesintertem Salz konnten problemlos eingesetzt werden. Das Sintern der Kerne wird jedoch empfohlen, da dies die Stabilität und die Oberflächenqualität der Kerne steigert. Bei Verwendung von Sandkernen sollten Schlichten eingesetzt werden und Nachdruck ist insbesondere zu vermeiden. Hier sind SSM-Verfahren wegen der geringeren Erstarrungsschrumpfung gegenüber konventionellem Druckguss klar im Vorteil. Im nachdrucklosen Fülltestbetrieb konnten dementsprechend sämtli-che Sandkerne ohne Kernbruch eingegossen werden, wobei insbesondere der Ein-satz phenolharzveredelter, geschlichteter Kerne der Typen CBII-I und CBIII mit gu-ter Maßhaltigkeit möglich war. Bei den Wasserglaskernen ist dagegen auch im Fülltestbetrieb kein zufriedenstellendes Ergebnis zu erzielen.  
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0.6. Zusammenfassung und Ausblick  Das Rinnenverfahren wurde im Detail analysiert und optimiert. Ein Einsatz in in-dustriellem Maßstab ist möglich. Insbesondere für eine hohe Produktivität und einen stationären Prozess muss eine geeignete Lösung gefunden werden.  Im Rahmen der Optimierung des Rinnenverfahrens ist es gelungen, die zuvor langen Prozesszeiten von über zehn auf dreieinhalb Minuten zu verringern. Dabei konnten die Grenzen der Abkühlgeschwindigkeit der Schmelze mit guter Nähe-rung abgeschätzt werden, bei der noch ausreichend globulares Korn wächst. Die Keimdichte wurde als größter Einflussfaktor identifiziert. Die Keimbildung auf der Rinne begünstigt eine fein-globulare Gefügebildung. Durch Versuche konnte aber auch belegt werden, dass grundsätzlich auf die Rinne verzichtet und direkt in die Schale gegossen werden kann. Dies ist wegen der Einsparung von Kreislaufmateri-al weiter zu fokussieren. Mittels Schalenabdeckung und Schutzgaseinsatz ist auch die Verarbeitung von reaktiven Legierungen im Rinnenverfahren denkbar, was anhand des Rheo-Container-Prozesses gezeigt werden konnte. Die hochreaktive Demonstratorlegierung AA1420m konnte erfolgreich vergossen werden. Für ma-ximale mechanische Eigenschaften muss aber insbesondere die Wärmebehand-lung weiter optimiert werden. Die Grundlagen dafür wurden anhand der Untersu-chung der Keimbildungs- und Kornfeinungsmechanismen durch Scandium und Zirkonium erarbeitet. Darüber hinaus ist zur Steigerung der Dehnung gezielt die Mikrolunkerbildung zu reduzieren. Dies gelingt insbesondere beim Gießen dünn-wandiger Bauteile.  Der Einsatz verlorener Kerne im Rheogießen bietet einige Vorteile und Potentia-le. Die Vorteile des Rheogießens im Vergleich zum Druckgießprozess sind die niedrigeren Temperaturen und Drücke sowie die weniger turbulente Formfüllung, welche die Belastung der Kerne signifikant reduzieren. Um abschließende Aussa-gen treffen zu können ist jedoch ein Vergleich mit dem Druckgießen notwendig.  Grundsätzlich sind glatte Kernoberflächen nötig, um Turbulenzen und Entmi-schung zu vermeiden. Auch spielt die Lage der Kerne eine sehr wichtige Rolle für deren Stabilität. Ein direktes Anströmen ist nach Möglichkeit zu vermeiden. Au-ßerdem resultiert aus einer Nachdruckphase häufig Kernbruch, so dass darauf verzichtet oder diese mit geringen Kräften durchgeführt werden sollte. Hier liegt der Vorteil wegen der geringeren Erstarrungsschrumpfung eindeutig beim Rheo-gießen. Als besonders vielversprechend stellten sich Kerne aus Polyamid heraus, da Kunststoffe aufgrund guter Formbarkeit für die Gestaltung hochkomplexer, gleichzeitig stabiler Kerne prädestiniert sind. In diesem Zusammenhang werden weitere Untersuchungen empfohlen. 
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1. Einleitung Das Druckgießen ist eines der kostengünstigsten Verfahren für die Großserien-produktion von Aluminiumbauteilen. So wird heute zum Beispiel der Großteil aller Aluminiummotoren im Druckguss hergestellt. Neben den unbestrittenen Vorteilen engt aber vor allem die eingeschränkte Gestaltungsfreiheit den Einsatz des Druck-gusses ein. Zwar konnte diese in der Vergangenheit durch Schiebertechnologien stark erhöht werden, jedoch sind komplexe Innengeometrien immer noch nicht darstellbar. Dies lässt sich nur durch den Einsatz verlorener Kernen erreichen.  Konventionelle Kernsysteme aus Sand, beispielsweise für den Niederdruckguss, halten den hohen mechanischen Belastungen nur bedingt stand. Stetig steigende Anforderungen an Bauteil und Werkstoff machen jedoch Konstruktionen mit In-nenkonturen notwendig. Ein Beispiel sind Kurbelgehäuse, welche großserientech-nisch zurzeit im Druckguss nur in Open-Deck-Bauweise umsetzbar sind. Mit ein-satzfähigen Kernsystemen könnten die Motoren auch aus einem Stück im Closed-Deck gegossen werden. In diesem Zusammenhang gibt es Bemühungen der Wirt-schaft zur Umsetzung geeigneter Sand- und Salzkernsysteme.  Ein weiterer Ansatz ist die in dieser Arbeit aufgegriffene Kombination von verlo-renen Kernen beim Druckgießen teilflüssiger Metallsuspensionen. Insbesondere Rheoverfahren sind eine kostengünstige Alternative zum herkömmlichen Druck-guss und bieten zudem verfahrensbedingte Vorteile, wie z. B. geringere Schrump-fung, Druckdichtigkeit, Endkonturnähe sowie die Möglichkeit einer Wärmebe-handlung oder des Schweißens auch dickwandiger Bauteilbereiche. Für den Ein-satz verlorener Kerne ist die wesentlich langsamere, im Idealfall turbulenzfreie Strömung ein entscheidender Vorteil.  Mit dem am Gießerei-Institut der RWTH Aachen University entwickelten Rin-nenverfahren werden im Rahmen dieser Arbeit unterschiedliche Kernsysteme auf Sand-, Salz-, Zink- und Kunststoffbasis hinsichtlich ihrer Eignung für das Rheogie-ßen im Versuch erprobt. Zudem werden die Einflussgrößen auf Werkstoff und Prozess im Rinnenverfahren bestimmt und detailliert untersucht. Ziel ist dabei, ein möglichst homogenes Vormaterial reproduzierbar für den anschließenden Druck-gießprozess mit den verlorenen Kernen bereitzustellen und die Eignung der Kerne und des Rinnenverfahrens für einen möglichen industriellen Einsatz zu beurteilen. Darüber hinaus werden die erlangten Kenntnisse im Rheogießen auch hochreak-tiver Legierungen, welche durch die geringeren Prozesstemperaturen handhabbar werden, anhand der Legierung AlLi2,1Mg5,5 überprüft und die Einflüsse der teil-
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flüssigen Verarbeitung im Rheo-Container-Prozess auf die Morphologie und Pha-senbildung der Legierung im Detail analysiert. 
2. Grundlagen und Stand der Technik Teilflüssige Metalllegierungen zeigen ein besonderes, von vielen reinen Flüssigkei-ten und Gasen abweichendes Fließverhalten, welches als thixotrop bezeichnet wird. 
Der Begriff ‚Fließen‘ beschreibt dabei „die durch Einwirkung äußerer Kräfte hervorgerufene, bei Überschreiten der Fließgrenze einsetzende Bewegung der Ma-terieteilchen flüssiger, viskoser oder plastischer Stoffe sowie kristalliner oder amorpher Festkörper geringer Festigkeit (geringer Elastizitätsgrenze), die im All-gemeinen bei höheren Temperaturen, in einigen Fällen auch bei zunehmenden Druck- oder Scherkräften in verstärktem Maße erfolgt“ (18). Letzteres beschreibt die thixotropen Eigenschaften teilflüssiger Metalle, deren rheologische Merkmale im Folgenden beleuchtet werden. 
Definition der Viskosität Die Viskosität eines fließfähigen Stoffsystems entspricht der Zähigkeit beziehungs-weise der inneren Reibung. Sie ist „die Eigenschaft, bei einer Verformung eine Spannung aufzunehmen, die von der Verformungsgeschwindigkeit abhängt. Im einfachsten Fall (bei Gasen und den sog. Newtonschen Flüssigkeiten) ist die Schubspannung τ zwischen zwei laminar strömenden Schichten dem Ge-schwindigkeitsgefälle D senkrecht zur Strömungsrichtung proportional: 𝜏 = 𝜂 ∙ 𝐷.  Der Proportionalitätsfaktor η heißt ‚dynamische Viskosität‘, SI-Einheit ist die Pascalsekunde (𝑃 ⋅ 𝑠). Der Kehrwert der dynamischen Viskosität wird Fluidität genannt: 𝜑 = 1
𝜂
 . Wird eine große ebene Platte in der Mitte zwischen zwei ebenen, parallelen Wänden eines mit einer Newtonschen Flüssigkeit (z. B. Wasser) gefüllten Behäl-ters mit konstanter Geschwindigkeit bewegt (Abbildung 2-1), so muss eine diese Bewegung hemmende Kraft überwunden werden, ähnlich der Reibungskraft zwi-schen zwei festen Oberflächen. Ist der Abstand zwischen Platte und Wand des Be-hälters klein, so nimmt die Geschwindigkeit der von der bewegten Platte durch Schubkräfte mitgenommenen Flüssigkeit linear zur Wand hin ab. Die beweguns-hemmende Kraft F hängt von der Viskosität η der Flüssigkeit ab. Sie ist pro-portional der Fläche A der bewegten Platte und der Geschwindigkeit v, aber umgekehrt proportional dem Abstand von der Behälterwand. 
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Bei hohen Geschwindigkeiten und großen Abständen treten Abweichungen durch Wirbelbildung und Turblenzen auf. Bei Gasen nimmt η mit der Temperatur zu, bei Flüssigkeiten dagegen ab. Anomale (strukturviskose) Flüssigkeiten, besonders hochpolymere und solche mit stäbchenförmigen Molekülen, oder auch teilflüssige Metalle, folgen dem Newtonschen Ansatz nicht. Hier kann η mit wachsender Strömungsgeschwindigkeit zu- oder abnehmen. Das Verhalten solcher Stoffe wird in der Rheologie untersucht“ (19). 
Abbildung 2-1: Schematische Darstellung der Schichtenströmung zur Ableitung der Viskosität nach (19) 
2.1. Rheologie im Teilflüssigen 
2.1.1. Definition der Rheologie „Die Rheologie ist ein Teilgebiet der Physik, welches sich mit den Erscheinungen befasst, die bei der Deformation und beim Fließen flüssiger, kolloidaler und fester Systeme unter Einwirkung äußerer Kräfte auftreten. Die Rheologie versucht, die dabei auftretenden Gesetzmäßigkeiten und ihre Abhängigkeit von der physikali-schen und chemischen Struktur der fließfähigen Stoffe durch rheologische Zu-stands-, Stoff- oder Materialgleichungen zu beschreiben, das heißt Beziehungen zwischen den wirkenden mechanischen Spannungen und den kinematischen Grö-ßen der Deformation bzw. Strömung herzustellen sowie den durch Hysterese, Nachwirkungen bzw. Relaxation gekennzeichneten zeitlichen Ablauf zu beschrei-ben“ (20). Das unterschiedliche rheologische Verhalten verschiedener Stoffe wird dabei wie in Abbildung 2-2 dargestellt klassifiziert.  
 
Grundlagen und Stand der Technik 
 
4 
 Abbild
un
g 
2-
2: Klas
sifizier
ung rh
eologis
cher Ei
gensch
aften 
Grundlagen und Stand der Technik 
 
5 
2.1.2. Newtonsches Fließverhalten „Bei normalen, sogenannten Newtonschen Flüssigkeiten (nach Isaak Newton), wie zum Beispiel Wasser, setzt das Fließen sofort bei Beginn der Krafteinwirkung (also schon durch das eigene Gewicht) ein; solche Stoffe haben keine Fließgrenze. Beim laminaren Fließen des Wassers, das bei kleinen Fließ- oder Strömungsgeschwin-digkeiten (unter 0,1 m/s) oder kleinen Querabmessungen bezüglich der Fließ- o-der Strömungsrichtung auftritt, schieben sich Flüssigkeitsschichten aneinander vorbei, ohne sich zu mischen. Bei größeren Geschwindigkeiten oder größeren Querabmessungen herrscht die durch Turbulenz gekennzeichnete, turbulente Strömung (turbulentes Fließen) vor, bei der die Wasserteilchen durcheinander-wirbeln“ (18).  Gase oder Flüssigkeiten werden als Newtonsche Fluide bezeichnet, wenn sich die durch eine einwirkende Kraft hervorgerufene Scher- oder Schubspannung τ proportional zur resultierenden Schergeschwindigkeit ?̇? (Einheit ist s-1) verhält. Die folgende Gleichung verdeutlicht diesen Zusammenhang.  
𝜏 = 𝜂 𝑑𝑣
𝑑𝑦
= 𝜂 ∙ ?̇? 
Dabei ist η die dynamische Viskosität und dv/dy der Geschwindigkeitsgradient. Die Schergeschwindigkeit ?̇? wird häufig auch als Scher- oder Geschwindigkeitsge-fälle D bezeichnet. Die meisten reinen Flüssigkeiten und Gase (bspw. Wasser und Luft) verhalten sich wie Newtonsche Fluide. Ist das Verhalten nichtlinear, das heißt ändert sich das Fließverhalten sprunghaft und/oder nicht linear (wie z. B. Blut, Zahnpasta, teilflüssige Metalle), spricht man von Nicht-Newtonschen Fluiden.  
2.1.3. Nicht-Newtonsches Fließverhalten Nach DIN 1342 Teil 3 werden „unter dem Oberbegriff „Nicht-Newtonscher Flüs-sigkeiten“ drei Klassen von Flüssigkeiten zusammengefasst: die nichtlinear-rein-viskosen, die linear-viskoelastischen und die nichtlinear-viskoelastischen, welche zusammen mit den Newtonschen Flüssigkeiten die Gesamtklasse der Flüssigkeiten bilden. Diese Einteilung nach dem Wert von stoffspezifischen Zeitkonstanten (z. B. Platzwechsel- oder Relaxationszeiten) multipliziert mit der praktisch reali-sierten Deformationsgeschwindigkeit vorgenommen. Ist ein solches Produkt ver-schwindend klein, so liegt Newtonsches Verhalten vor; ist es größer, aber noch klein gegen eins, wird in der Regel nichtlinear-reinviskoses Fließen zu beobachten sein; ist es schließlich von der Größenordnung eins, treten im Allgemeinen auch 
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viskoelastische Eigenschaften in Erscheinung“ (21). Zum besseren Verständnis werden diese Eigenschaften im Folgenden erläutert.  
Viskoelastizität Viskoelastische Fluide zeigen unter Einwirkung einer Schubspannung sowohl elas-tisches, als auch viskoses Verhalten. So relaxiert das Fluid nach Entfernen der Kraft nur unvollständig und die verbleibende Energie wird in Form von Fließvor-gängen abgebaut (21).  Viskoelastizität tritt bei polymeren Schmelzen auf und beruht auf einer verzö-gerten Gleichgewichtseinstellung der Makromoleküle zueinander, bei oder nach einer mechanischen Belastung. Eine andere Einteilung der Nicht-Newtonschen Flüssigkeiten erfolgt in struktur-
viskos und dilatant, je nachdem, wie sich die Viskosität mit wachsender Scherung ändert. 
Strukturviskosität Die Strukturviskosität beschreibt das Fließverhalten von Fluiden, die bei hohen Scherkräften oder Schergeschwindigkeiten niedrigere Viskositäten zeigen. Dabei 
sagt die Eigenschaft ‚strukturviskos‘ nichts über die Zeitabhängigkeit des Fließ-verhaltens aus (21).  
Dilatanz Dilatanz ist das gegensätzliche Verhalten zur Strukturviskosität. Demzufolge ist die Viskosität bei höheren Werten von Schubspannung oder Schergeschwindigkeit 
größer als bei kleineren Werten. Die Eigenschaft ‚dilatant‘ sagt ebenfalls nichts über die Zeitabhängigkeit des Fließverhaltens aus (21). 
Plastizität Ein weiteres Verhalten ist die Plastizität, bei der sich das Fluid bei kleinen Scher-kräften wie ein Festkörper und erst bei stärkerer Scherung das Verhalten einer Flüssigkeit zeigt. Zur Beschreibung eines solchen Verhaltens gibt es verschiedene Modelle, z. B. nach Bingham oder Casson (21).  
2.1.4. Flüssigkeiten mit zeitabhängigen rheologischen Eigenschaften Eine zeitliche Änderung der Viskosität führt nach DIN 1342-3 zur Unterscheidung zwischen Rheopexie und Thixotropie.  
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Rheopexie Nimmt die Viskosität bei konstanter, andauernder mechanischer Beanspruchung zu und nach Entlastung wieder ab, so spricht man von Rheopexie. Die Viskosität strebt dabei gegen einen zeitlich konstanten Endwert.  Dieses Verhalten ist eng verwandt mit der Dilatanz, bei der die Viskosität nur während der Scherung höher und nicht zeitabhängig ist. Ähnliches gilt für die Thixotropie, die zeitabhängige Strukturviskosität ist. 
Thixotropie Thixotropie ist das gegensätzliche Verhalten zur Rheopexie. Die Viskosität nimmt also bei andauernder Scherung ab und nimmt nach Ende der Belastung nur zeit-verzögert wieder zu. Abbildung 2-3 zeigt den zeitlichen Verlauf der Scherge-schwindigkeit und der Viskosität eines thixotropen Fluids nach Mewis (22).  
Abbildung 2-3: Zeitabhängiges Verhalten von thixotropem Fluid nach Mewis (22) Die Ursache für thixotropes Verhalten liegt in der physikalischen Struktur, wie zum Beispiel Ab- und Wiederaufbau von Festphasen-Netzwerken in Fest-Flüssig-Emulsionen (siehe Kapitel 2.2, S. 7). Es sei an dieser Stelle erwähnt, dass die strenge Anwendung der Begriffe Rheo-pexie und Thixotropie auf wieder zurückgehende Änderung der Viskositäten ein-geschränkt ist; in der Praxis werden sie aber auch häufig eingesetzt, wenn eine zum Teil bleibende Änderung vorliegt (21). 
2.2. Thixotropie von Metallen: Mechanismen und Werkstoffe Die Untersuchung der beobachteten Eigenschaften von Metallen im Teilflüssigen wurde bereits zum Ende der 1970er Jahre am Massachusetts Institute of Techno-logy in Boston, kurz MIT, von Merton Flemings begonnen. Zwar gab es infolgedes-sen in den 1980er Jahren bereits Bestrebungen die Formgebung teilflüssiger Me-
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talle industriell zu nutzen (Firmen Alumax und ITT-Teves), jedoch behinderte vor allem eine Vielzahl von Patenten, insbesondere im Bereich der Vormaterialherstel-lung eine umfangreichere Entwicklung. Auch durch die verlangsamte Verbreitung der noch neuen Technologie wurde erst seit den 1990er Jahren ein vertieftes Ver-ständnis der physikalischen und phänomenologischen Ursachen des thixotropen Verhaltens von Metalllegierungen, insbesondere im industriellen Einsatz, erlangt. Die Thixotropie teilflüssiger Metalle beruht auf der Wechselwirkung fester und flüssiger Phasen mit- und untereinander.  
2.2.1. Fest-Flüssig-Phasengemisch Industriell werden heute nahezu ausschließlich Aluminium-Silizium-Legierungen teilflüssig verarbeitet, insbesondere die Legierung A356 (AlSi7Mg0,3, Abbildung 2-4, siehe auch Kapitel 2.2.5, S. 21). Grund dafür sind die sehr guten thixotropen Eigenschaften untereutektischer Al-Si-Legierungen im teilflüssigen Zustand. 
Abbildung 2-4: Ausschnitt aus dem pseudobinären Phasendiagramm Al-Si (+0,3 % Magnesium), (23) Ein eutektisches System ist dabei eine Grundvoraussetzung für die Erzeugung thixotropen Vormaterials zur Verarbeitung einer Legierung im Teilflüssigen, was sich am Beispiel der Legierung A356 verdeutlichen lässt. Die Erstarrung der Schmelze beginnt bei 615 °C mit der Bildung von Aluminium-
Mischkristallen (α-Al), die zu diesem Zeitpunkt eine Silizium-Löslichkeit von etwa 0,9 % (berechnet mit ThermoCalc nach Scheil) haben. Im Laufe der Erstarrung mit 
 
Spezifische Kenndaten für AlSi7Mg0,3: 
TL = 615 °C (Liquidustemperatur berechnet 
mit ThermoCalc, Gleichgewicht) 
TSS = 580-585 °C (Verarbeitungstemperatur)  
TE = 574 °C (Eutektische Temperatur berech-
net mit ThermoCalc, Gleichgewicht) 
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sinkender Temperatur erhöht sich der Silizium-Anteil entsprechend des Verlaufs der Soliduslinie im α-Aluminium, während sich die Schmelze gleichzeitig mit Sili-zium anreichert und der Festphasenanteil (fs = fraction solid) im Fest-Flüssig-Gemisch steigt. Die entstehende Suspension aus Schmelze und α-Aluminium zeigt mit steigendem fs, respektive mit sinkendem Flüssigphasenanteil (fl = fraction li-quid), zunehmend thixotrope Eigenschaften (vgl. Kap. 2.2.2). Der Verlauf der Er-starrungskurve (fl über t) ist werkstoffspezifisch. Abbildung 2-5 zeigt diesen, mit der Software ThermoCalc nach dem Scheil-Modell berechneten, Verlauf für die Le-gierung A356.  
Abbildung 2-5: Mittels ThermoCalc nach Scheil berechnete Erstarrungskurve für AlSi7Mg0,3 (Datenbank: COST507, Al, 7 % Si, 0,3 % Mg): Der Bereich des Thixofensters ist grau unterlegt. Ein großes Erstarrungsintervall ist zur Einstellung des gewünschten Festpha-senanteils (vgl. Kap. 2.2.4) von Vorteil. Dies wird bei Betrachtung der Erstarrung von A356 klar. Zunächst wächst der Festphasenanteil vergleichsweise langsam mit sinkender Temperatur. Ab einem fs von etwa 0,5, mit Erreichen der eutektischen Temperatur bei ca. 574 °C, fällt die Erstarrungskurve dann rapide ab. Anders aus-gedrückt bewirkt ein Temperaturunterschied von einem Kelvin im Bereich von 574 °C bis 583 °C lediglich eine Änderung des Festphasenanteils von etwa einem 
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Prozent, unterhalb von 574 °C aber bereits um ca. 10 %. Dementsprechend lässt sich ein vorgegebener Festphasenanteil bei der Legierung A356 im Bereich von 0-50 % genau einstellen, oberhalb von fs ≈ 0,5 ist dies dagegen unter großtechni-schen Bedingungen kaum möglich. Bei Legierungen mit kleinem Erstarrungsinter-vall ist die Einstellung des gewünschten Festphasenanteils, auch ohne eine mar-kante Steigungsänderung, schwierig. Dies gilt insbesondere je höher der Schmelz-punkt ist, da eine exakte Prozesskontrolle über die Temperatur dann zunehmend mit Messfehlern behaftet ist. Dabei ist zu beachten, dass ein zunehmend großes Erstarrungsintervall auch nachteilig sein kann. Typischerweise sind Legierungen, die ein großes Erstar-rungsintervall und/oder wenig Eutektikum aufweisen, anfällig für Heißrisse. Reinmetalle und eutektische Legierungen zeigen dagegen nur eine schwache Heißrissneigung, weil sie bei konstanter Temperatur erstarren und kein Dendri-tennetzwerk ausbilden, welches eine Nachspeisung erschwert (24), (s. a. Kapitel 0, S. 55).  Durch den geringeren Flüssigphasenanteil (fl = ‘fraction liquid‘) und der damit verbundenen geringeren Erstarrungsschrumpfung bietet Thixogießen einen ech-ten Vorteil gegenüber dem Druckgießen. Entsprechend ist auch die Bildung von Lunkern und Mikrolunkern bei der Verarbeitung von Gusslegierungen reduziert.  
2.2.2. Gefügeentwicklung: Ausbildung globulitischen Gefüges  Beim konventionellen Sand-, Kokillen- und Druckguss bildet sich bei der Erstar-rung ein dendritisches Gefüge, welches je nach Abkühlgeschwindigkeit mehr oder weniger fein ausgebildet wird. Die tannenbaumartige Struktur der Dendriten (Abbildung 2-6) ist für das Vergießen im Teilflüssigen ungeeignet, da es während der Formfüllung zum Verhaken von Dendriten untereinander und infolgedessen zu einem regelrechten Aufstauen von Festphase kommen kann. Entmischungsef-fekte sind die Folge (vgl. Kap. 2.2.3). Um dies zu vermeiden, muss die Alphaphase spheroidal eingeformt (bspw. durch Rühren) bzw. es muss einem dendritischen Kornwachstum vorgebeugt werden.  Die Ursache für eine dendritische Morphologie ist konstitutionelle oder thermi-sche Unterkühlung. Im Umkehrschluss kann daher durch langsame Erstarrung ei-ne globulitische Morphologie begünstigt werden.  
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Abbildung 2-6: Legierung A356: links stranggegossen (konventionelle Kokillen-gusslegierung), rechts magneto-hydrodynamisch gerührt (konventionelles Thixo-vormaterial) 
Konstitutionelle Unterkühlung Bei der Erstarrung eines Mischkristalls bilden sich feste Phasen, deren Zusammen-setzung von derjenigen der Schmelze abweicht. In Abbildung 2-7 ist dies anhand eines Zweistoffsystems der Elemente A und B dargestellt. Die Schmelze hat die Zu-sammensetzung c0, der Mischkristall bei der Temperatur T1 zu Beginn der Erstar-rung dagegen die Zusammensetzung c1. Im Verlauf der Kristallisation ändert sich c1 gemäß der Soliduslinie. Der Mischkristall hat dabei einen geringeren Bestandteil an Element B als die Schmelze. Da das System stets zum Gleichgewicht, also zu ei-nem Konzentrationsausgleich tendiert, kommt es sowohl im Kristall als auch in der Schmelze zu Diffusionsvorgängen. Ist diese Diffusion im Kristall und in der Schmelze stark eingeschränkt, so verbleiben die Legierungsatome, die nicht in den Kristall eingebaut werden innerhalb der Grenzschicht δ in der Schmelze. Es ent-steht ein Konzentrationsgefälle zwischen c2, der Konzentration der Schmelze an der Erstarrungsfront und c0. Schmelze mit einer Zusammensetzung c2 hat einen niedrigeren Schmelzpunkt als Schmelze mit der Konzentration c0, d. h. die Schmel-
ze an der Erstarrungsfront hat eine um ΔT = T1-T2 niedrigere Temperatur als im 
Abstand δ. Anders ausgedrückt ist die Schmelze mit der Konzentration c2 gegen-über der Schmelze mit der Konzentration c1 um ΔT unterkühlt (25). „Ist dieser Un-terschied größer als der tatsächliche Temperaturgradient in der Gesamtschmelze (ausgezogene Linie in Abbildung 2-7) spricht man von konstitutioneller Unterküh-lung, da diese durch eine Zusammensetzungsdifferenz hervorgerufen wird. Entsteht eine Unregelmäßigkeit an der Erstarrungsfront und ragt diese in ein Gebiet der Schmelze vor, das kälter ist als die der Zusammensetzung entsprechen-
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de Gleichgewichtstemperatur, ist rasches Wachstum in die konstitutionell unter-kühlte Zone die Folge. Auf diese Weise entstehen bei der Erstarrung von Legierun-gen Dendriten, ohne dass eine echte Unterkühlung der Schmelze vorliegt. Nur durch einen sehr steilen Temperaturgradienten (thermische Unterkühlung) in der Schmelze kann dieser Fall unterdrückt werden. Konstitutionelle Unterkühlung ist gewöhnlich die Ursache von Dendritenbildung in Legierungen“ (25). 
Abbildung 2-7: Schemata der konstitutionellen Unterkühlung bei der Erstarrung eines Mischkristalls mit der Konzentration c0 nach (25); die linke Seite zeigt den Konzentrations-, die rechte den Temperaturverlauf (K – Kristall, S – Schmelze) Da dendritische Körner verglichen mit globulitischen ein sehr großes Oberflä-chen-Volumen-Verhältnis aufweisen, wird die globulitische Morphologie aus ener-getischen Gründen im Gleichgewicht bevorzugt. Aus diesem Grund formen sich dendritische Körner bei langsamer Abkühlung bzw. Temperatur-Haltezeiten zu-nehmend globular ein. Abbildung 2-8 zeigt diesen Vorgang schematisch. Einen zu-sätzlich positiven Effekt hat Scherung auf die Einformung. Nach Abbildung 2-8 führt Scherung zum Brechen von Dendriten und damit zur Abrundung gescherter 
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Körner. Dieses Einflusses bedient man sich bei der Vormaterialherstellung durch Rühren, beispielsweise im MHD-Verfahren (Kap. 2.3.1, S. 37). Abbildung 2-6 zeigt das Mikrogefüge eines derart hergestellten Vormaterials.  
Abbildung 2-8: Strukturentwicklung während der Erstarrung und des Scherens metallischer Suspensionen (26) 
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2.2.3. Skelettbildung und Schwammeffekt/Gefügeentwicklung Metalle im teilflüssigen Zustand zeigen eine gewisse Formstabilität, d. h. wird bspw. beim Rheogießen das Metall in den teilflüssigen Zustand überführt, hält der erzeugte Bolzen seine Form. Abbildung 2-9 zeigt einen im Rinnenverfahren (Kap. 2.3.2, S. 38) erzeugten A356-Rheobolzen, der bei ca. 585 °C (fs ≈ 0,45) aus der Schale gekippt und anschließend mit einem Messer geschnitten wurde. 
 Die Formstabilität teilflüssiger Metalle ist einerseits mit der Ausbildung eines Festphasenskeletts zu begründen (Abbildung 2-10) und beruht andererseits auf der Wirkung von Kapillarkräften, welche die Schmelze im Festphasenskelett hal-ten, da diese Strukturen sehr fein sind (durchschnittlicher Globulitendurchmesser < 100 µm). Die Ausbildung eines Festphasenskeletts ist gleichzeitig auch die Ursa-che für die unter Schereinfluss beobachtete Thixotropie. Bewirkt nämlich eine äu-ßere Kraft das Aufbrechen der Festphasenbrücken zwischen den Globuliten, kön-nen sich diese freier bewegen und die Viskosität sinkt. Endet der Schereinfluss und kommt die Suspension zur Ruhe, können sich erneut Netzwerke zwischen den Globuliten bilden und die Viskosität steigt mit der Zeit wieder. Durch die Abbil-dung der Viskosität gegen die Schubspannung ergibt sich eine Hysteresekurve, deren eingeschlossene Fläche ein Maß für die Thixotropie ist (Abbildung 2-10). Der Skelettierungsgrad thixotropen Metalls wird von der Dauer der Haltezeit und von der Temperatur bestimmt: Je tiefer die Temperaturen und je länger die Haltezeit, desto stärker und stabiler prägen sich die Verbindungen zwischen den Globuliten aus und umso größer ist der Skelettierungsgrad. Die Viskosität bzw. die Festigkeit des teilflüssigen Metalls steigt.  
 
Abbildung 2-9: Teilflüssiger A356-Rheobolzen bei ~585 °C geschnitten 
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Abbildung 2-10: „Schematische Darstellung der Viskositätsänderung bei thixotropen Werkstoffen: Unter Einwirkung von Scherbelastung entsteht eine niedrig-viskose, fließfähige Suspension (linkes Teilbild). Globulitische Körner bil-den ein Festphasenskelett, deren halsartige Verbindungen unter Schereinfluss aufgebrochen werden“ (2). 
Ostwald-Reifung Ostwald-Reifung bezeichnet die Auflösung kleiner Teilchen bzw. Körner zu Guns-ten größerer. „Die treibende Kraft für diesen Vorgang ist die Herabsetzung der Ge-samtgrenzflächenenergie. Die Gesamtenergie wäre viel kleiner, wenn es nur ein einziges Teilchen geben würde anstelle vieler kleiner. Ob sich ein Teilchen auflöst oder wächst, hängt davon ab, wie groß sein chemisches Potential µ gegenüber ei-nem anderen Teilchen ist. Bei kugelförmigen Teilchen hängt das chemische Poten-tial von der Oberflächenkrümmung ab, so dass benachbarte Teilchen mit den Ra-dien r1 und r2 eine chemische Potentialdifferenz und damit einen Konzentrations-
unterschied ΔcB aufweisen (Abbildung 2-11). Die Potentialdifferenz berechnet sich nach der Gibbs-Thomson-Gleichung:  
 mit cB – Gleichgewichtskonzentration der Matrix bei ebener Phasengrenzfläche, d. h. r → ∞, γαβ – Grenzflächenenergie und Ω – Atomvolumen.  Der Konzentrationsgradient verursacht einen Diffusionsstrom in Richtung des größeren Teilchens, so dass die großen Teilchen wachsen und sich die kleinen auf-lösen“ (25). 
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Bei Teilchen gleicher Größe fehlt diese Potentialdifferenz. Zur Reduktion der Grenzflächenenergie kommt es daher zum Zusammenwachsen von Teilchen. Die-ser Vorgang wird als Koagulation bezeichnet.  
Koagulation Die Diffusionsvorgänge der Teilchen während der Koagulation sind in Abbildung 2-12 gezeigt.  
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1   Auflösung und Erstarrung
2   Volumendiffusion
3   Oberflächendiffusion
4   Korngrenzendiffusion
Abbildung 2-12: Koagulation zweier Globuliten: Diffusionsvorgänge (27) Ist das sich mit der Zeit bildende Festphasenskelett stark ausgeprägt und die einwirkende Schubspannung zu gering, um das Festphasennetz zu scheren, kann es zum Auspressen der Flüssigphase aus dem Festphasengerüst kommen, ähnlich 
 
Abbildung 2-11: Sche-mata der Ostwald-Reifung; Diffusionsvor-gang von kleinen zu großen Körnern (25) 
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dem Ausdrücken von Wasser aus einem Schwamm. Entsprechend wird dieser Vorgang „Schwamm-Effekt“ genannt (28).  Wie eingangs erwähnt, kann dieser Effekt auch infolge des Verhakens von Den-driten während der Formfüllung auftreten. Durch Koagulation wird zwar einerseits das Festphasenskelett gestärkt, ande-rerseits wirkt die einhergehende Gefügevergröberung, insbesondere auch infolge Ostwald-Reifung, dem entgegen, so dass die Viskosität der Fest-Flüssig-Suspension bei langen Haltezeiten wieder sinkt. 
2.2.4. Bedingungen für die Formgebung teilflüssiger Legierungen Um Werkstoffe in teilflüssigem Zustand zu verarbeiten, sind verschiedene Bedin-gungen zu erfüllen.  Zunächst muss die ausgewählte Legierung eine geringe Temperaturempfind-lichkeit des Festphasenanteils innerhalb des Semi-Solid-Intervalls aufweisen, da-mit der Festphasenanteil präzise eingestellt werden kann (vgl. Kap. 2.2.1). 
Formfaktor Die Globuliten müssen außerdem ein Mindestmaß an Rundheit aufweisen, um während der Formgebung gut aneinander abzugleiten und sich dementsprechend nicht zu verhaken. Dies wird durch den sog. Formfaktor F beschrieben (2). Mit dem Formfaktor werden die Fläche A der Globuliten und deren Umfang U bei zweidimensionaler Betrachtung (Schliffbild) in Beziehung gestellt: 
𝐹 = 4𝜋𝐴
𝑈2
 . F gibt Auskunft über die Rundheit eines Festphasenteilchens. Ist F = 1, ist dieses kreisförmig, andernfalls, bei F → 0, zunehmend dendritisch. Durch empirische Un-tersuchungen wurde ermittelt, dass F > 0,5 sein muss, um eine ausreichend gerin-ge Entmischung zu gewährleisten (2). 
Mittlerer Durchmesser Damit auch dünnwandige Bauteilbereiche ohne nennenswerte Entmischung ge-füllt werden, sollten die Globuliten einen bestimmten mittleren Durchmesser D nicht überschreiten. Zudem sinkt die Viskosität mit wachsenden Globuliten bei längeren Haltezeiten in Folge Ostwald-Reifung und Koagulation (vgl. Kap. 2.2.2), so dass ein gebildetes Festphasenskelett gröber und damit instabiler wird und infol-gedessen die Thixotropie abnimmt. Letztlich muss das gebildete Festphasenskelett unter Scherbelastung zusammenbrechen, um den Schwammeffekt (vgl. Kap. 2.2.3, 
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S. 14) zu vermeiden. In der Literatur sind verschiedene Grenzwerte für den mittle-ren Globulitendurchmesser zu finden, bspw. 100 µm nach Apelian (29) und 150 µm nach Uggowitzer (2). Da in vorhergehenden Versuchen mit dem auch hier verwendeten Rinnenverfahren die Werte von D in der Regel deutlich unter 100 µm lagen (1) und sich kleinere Durchmesser positiv auf Formfüllung und Gussteilei-genschaften auswirken, soll im Folgenden der obere Grenzwert D=100 µm gelten. 
Kontiguität Als Maß für die Vernetzung bzw. des Skelettierungsgrades der Festphase einer teilflüssigen Suspension wird in der Literatur die Kontiguität CS angeführt (30) und (31). Sie beschreibt den Kontakt angrenzender Teilchen einer Phase und wird durch den Anteil der Gesamtgrenzfläche der Phasen untereinander beschrieben: 
𝐶𝑆 = 2𝑆𝑆𝑆2𝑆𝑆𝑆 + 2𝑆𝑆𝐿 . Dabei ist SSS die Grenzfläche der Festphasenteilchen untereinander, die nicht durch Schmelze getrennt ist und SSL die Fest-Flüssig-Phasengrenzfläche.  Ist CS = 0, sind alle Körner vollständig von Schmelze umgeben. Mit steigendem CS wachsen die Körner dagegen zunehmend zusammen bis zur vollständigen Agglo-meration (CS = 1). In letzterem Fall kann das Agglomerat durch Aufbringen einer Schubspannung nicht in eine Suspension überführt werden. Umgekehrt besitzt die Fest-Flüssig-Suspension bei sehr kleinen CS keine Formstabilität mehr, was eben-falls unerwünscht ist. Aus diesem Grund existiert für thixotropes Verhalten eine untere und obere Grenze (2): 0,4 < CS < 0,6. 
Kontiguitätsvolumen Da die Stärke des Festphasenskeletts neben der Kontiguität auch von dem Fest-phasenanteil fS abhängt, ist es sinnvoll, das Produkt aus fS und CS als bestimmende Größe festzulegen. Dieses beschreibt das Volumen zusammenhängender Phasen-bereiche und wird daher als Kontiguitätsvolumen bezeichnet (2): 
𝑉𝐶 = 𝑓𝑆𝐶𝑆 . Für die Formgebung ausreichende thixotrope Eigenschaften sind aber nur in ei-nem bestimmten Intervall zu erwarten, welches nach (2) zwischen 0,1 < VC < 0,3 liegt, wobei der untere Wert durch die reduzierte Formstabilität, der obere dage-gen infolge der zu starken Vernetzung zu setzen ist. 
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Viskosität unter Scherbelastung/Intraglobulare Flüssigphase Die Viskosität teilflüssigen Metalls hängt einerseits von der Kontiguität, anderer-seits vom Anteil flüssiger Phase ab, welche als Schmierfilm während des Fließens dient. So beträgt die Viskosität teilflüssigen Metalls im unbelasteten Zustand etwa 106-109 Pas, während sie unter Scherbelastung auf Werte um 1 Pas absinkt (26). Um eine ausreichende Fließfähigkeit zu gewährleisten, sollten Viskositäten zwi-schen einem und zehn Pas gewährleistet werden. Aus diesem Grund ist intraglobulare Flüssigphase, welche häufig beim Wieder-erwärmen im Thixoforming entsteht, unerwünscht, da diese nicht zum Abgleiten der Globuliten beitragen kann und somit der effektive Volumenanteil flüssiger Phase geringer ist als der theoretische. Für die Ausbildung intraglobularer Flüs-sigphase können im Wesentlichen drei Phänomene verantwortlich gemacht wer-den (32):  
 Bei sehr homogenem Ausgangsgefüge kann es zum sog. Selfblocking-Remelting-Effekt kommen. Liegen lokal Konzentrationsgradienten vor, kann es zum Aufschmelzen mit Legierungselementen angereicherter Korngren-zen kommen. In diese diffundieren dann über kurze Distanzen zusätzlich Legierungselemente aus den äußeren Zonen der festen Partikel. Als Folge der resultierenden örtlichen Verarmung an Legierungselementen steigt dort die Liquidustemperatur an, infolgedessen es bei konstanter Temperatur zur Blockierung der Phasengrenzfläche kommt. Im Korninneren liegt jedoch noch die Nominalzusammensetzung vor, so dass bei einer Temperaturerhö-hung Bereiche innerhalb der festen Körner aufschmelzen und intraglobula-re Flüssigphase ausbilden (33). 
 Beim Aufschmelzen von stark geseigertem, zeiligem, warmgewalztem Stahl zeigt sich ein grobwolkiges Aufschmelzverhalten, da die kohlenstoffreichen Karbidzeilen niedrigere Solidustemperaturen aufweisen (34). 
 Liegen dendritische Strukturen im Ausgangsmaterial vor, bilden sich wäh-rend des Aufheizens aufgrund der Koaleszenz von Sekundärdendritenar-men häufig intraglobulare Flüssigphase innerhalb einzelner Globuliten.   Intraglobulare Flüssigphase tritt verfahrensbedingt vornehmlich beim Wieder-erwärmen im Thixoprozess auf, weniger dagegen in Rheoverfahren. 
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Fest-/Flüssigphasenanteil Der Anteil flüssiger Phase bestimmt maßgeblich sowohl Formstabilität des Bol-zens vor der Formgebung, als auch die Viskosität währenddessen. In der Praxis haben sich Werte zwischen 40 und 60 Prozent Flüssigphase bewährt (35). In die-sem Intervall spricht man vom Thixofenster.  Einen detaillierten, zusammenfassenden Überblick über alle relevanten Anfor-derungen an eine Legierung für die Formgebung im teilerstarrten Zustand gibt Tabelle 2-1. 
Tabelle 2-1: Wichtigste Anforderungen an die Metalllegierungen für die Formge-bung im Teilflüssigen nach (36) 
Anforderung 
(Bestimmungsmethode) 
Kenngröße Formel Orientierungs-wert 
Korngröße (Metallographie) mittlerer Korn-durchmesser 𝑑𝑚 = 𝑓(?̇?, 𝑐) dm < 100 µm 
globulitisches Gefüge (Metallographie) Formfaktor 𝐹 = 4𝜋𝐴𝑈2  F > 0,5 
Skelettierungsgrad (Metallographie) Kontiguität 𝐶𝑆 = 2𝑆𝑆𝑆2𝑆𝑆𝑆 + 2𝑆𝑆𝐿  0,4 < CS < 0,6 
Vernetzungsvolumen (Metallographie) Kontiguitätsvo-lumen 𝑉𝐶 = 𝑓𝑆𝐶𝑆 0,1 < VC < 0,3 
Geringe Viskosität der Schmelze 
unter Scherbelastung (Rheometerversuche) Viskosität unter Scherbelastung η = 𝑘?̇?𝑛−1 η ≈ 1 bis 10 cP 
Fest-/ Flüssigphasenanteil (DTA, Simulation, Metallographie) fs bzw. fl 𝑓𝑠 = 1 − �𝑇𝑀 − 𝑇𝐿𝑇𝑀 − 𝑇 � 11−𝑝  40-60 wt.% 
ausgedehntes Schmelzintervall (DTA, Simulation) dT = (Tliq − Tsol) 𝑑𝑇 = 𝑓(𝑐, ?̇?, 𝑝) max. 130 K min. 70 K 
Temperaturempfindlichkeit (DTA, Simulation) Steigungsmaß bei fl=0,5 𝑑𝑓𝑙𝑑𝑇  < 0,015 
Temperaturempfindlichkeit (DTA, Simulation) Temperaturemp-findlichkeit 𝐷𝑓𝑠 = 0,01 �𝑑𝑓𝑠𝑑𝑇� 𝑇𝑆𝑆  ≤ 0,06 
Temperaturempfindlichkeit (DTA, Simulation) Temperaturemp-findlichkeit dT40-60 > 10 K  In der Praxis werden hauptsächlich der Formfaktor und der mittlere Durchmes-ser zur Bewertung der Verarbeitbarkeit einer Fest-Flüssig-Suspension herangezo-gen, da diese den größten Einfluss auf das Ergebnis der Formgebung haben. 
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Zur Auswahl geeigneter Legierungen für die Formgebung im Teilflüssigen müssen dagegen alle Anforderungen erfüllt sein. So spielen dabei vor allem auch das Schmelzintervall und die Temperaturempfindlichkeit eine entscheidende Rolle, da diese Werkstoffcharakteristika nicht durch eine Verfahrensanpassung beeinflusst werden können. Infolgedessen ist bei weitem nicht jede Legierung für die Formge-bung in teilflüssigem Zustand geeignet. Reine Metalle sind per se nicht einsetzbar, da eine Mindestmenge an Legierungselementen zur Einstellung eines ausreichen-den Erstarrungsintervalls Voraussetzung ist.  
2.2.5. Gusswerkstoffe Wie zuvor gezeigt, eignet sich nicht jede Legierung gleichermaßen für das Druck-gießen im teilflüssigen Zustand. Für die Versuche im Rahmen dieser Arbeit wur-den zwei verschiedene Legierungen verwendet, die im Folgenden beschrieben werden. 
A356 – AlSi7Mg0,3 Die Kokillengusslegierung AlSi7Mg0,3 (A356) wurde, aufgrund ihrer besonderen Eignung, die Standardlegierung bei der Verarbeitung teilflüssiger Metalle. Sie ist die industriell mit Abstand am häufigsten eingesetzte Legierung im Thixoforming und Rheogießen und wurde bereits in zahlreichen wissenschaftlichen Arbeiten untersucht (siehe auch Kap. 2.2.1, S. 8). Tabelle 2-2 zeigt die typische Zusammen-setzung von AlSi7Mg0,3. 
Tabelle 2-2: Typische Zusammensetzung der Legierung A356 (9) 
Element Si Fe Cu Mn Mg Zn Ti 
Anteil [%] 6,5-7,5 0,15 0,03 0,10 0,30-0,45 0,07 0,10-0,18  A356 weist sehr gute mechanische Eigenschaften, hervorragende Korrosionsbe-ständigkeit, sehr gute Schweißbarkeit sowie sehr gute Spanungseigenschaften auf und findet insbesondere im Maschinenbau, in der Fahrzeug- und Flugzeugindust-rie, im Schiffbau, der Elektrotechnik und im Elektromaschinenbau sowie in Ma-schinen zur Lebensmittelverarbeitung Anwendung (9). Für den Druckguss nach-teilig ist die Klebeneigung der Legierung, infolgedessen das Auswerfen der Bautei-le erschwert wird und Anhaftungen auftreten. Der Klebeneigung kann durch das Zulegieren von Eisen entgegengewirkt werden, jedoch bildet Aluminium mit Eisen und Silizium nadelförmige Al3Fe- und Al9Fe2Si2-Phasen, die kerbwirkend sind und die mechanischen Eigenschaften ungünstig beeinflussen. Um diesem Effekt zu be-
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gegnen wird neben Eisen auch Mangan zugesetzt. In Verbindung mit Mangan er-halten die Eisenphasen eine rundlichere Form, wodurch sich die mechanischen Eigenschaften verbessern. Kleine Manganzusätze sind in eisenfreien Legierungen dagegen ohne Einfluss.  Die Legierungszusätze Kupfer und Zink wirken sich durch die Bildung von fes-tigkeitssteigernden Phasen Al2Cu und MgZn2 ebenfalls positiv auf die mechani-schen Eigenschaften aus. In der Legierung A356 ist deren Einfluss aufgrund der kleinen Anteile allerdings sehr gering. Bei den Versuchen zu dieser Arbeit wurde einerseits die Standardkokillenguss-legierung Anticorodal 70dv der Firma Rheinfelden für die Versuche im Rinnenver-fahren, andererseits stranggegossenes Rundstangen-Thixovormaterial der Firma SAG Lend (Salzburger Aluminium Group Lend) für das Thixogießen eingesetzt. 
AC70dv – dauerveredelte Kokillengusslegierung der Firma Rheinfelden AC70dv ist eine untereutektische Aluminiumlegierung mit einem mittleren Silizi-umgehalt von 7 % und einem mittleren Magnesiumgehalt von 0,3 % (Abbildung 2-4). Darüber hinaus ist die Legierung bereits werksseitig mit Titan (0,10-0,18 %) korngefeint und mittels Strontium dauerveredelt. Die Kornfeinung soll die Keimzahl der Schmelze erhöhen und dadurch eine fei-nere Ausbildung der primären Aluminium-Mischkristalle des eutektischen Gefüges sowie des primären Siliziums bewirken. Durch ein feineres Gefüge verbessern sich die innere Speisung und das Fließ- und Formfüllungsvermögen der Schmelze, was zur Senkung der Porosität im Gussgefüge und zu geringerer Warmrissneigung führt. Infolgedessen steigen die mechanischen Eigenschaften und die Oberflächen-Korrosionsbeständigkeit. Darüber hinaus wirkt sich die Kornfeinung durch den Legierungszusatz Titan positiv auf die globulare Ausbildung im Rheoprozess aus (vgl. Kapitel 3.1.1, S. 81). Titan als Legierungselement wirkt durch die peritektische Ausscheidung von Ti-tan-Aluminid-Partikeln (TiAl3), die als Keime dienen, kornfeinend. Die Kornfei-nung beginnt dabei am peritektischen Punkt von 0,15 % Titan.  Neben der Kornfeinung verbessert auch eine Veredelungsbehandlung die me-chanischen Eigenschaften. Die in der Industrie gängigen Veredelungsverfahren mit Natrium oder Strontium bewirken eine Wachstumskopplung der beiden eutektischen Phasen. In unvere-delter Aluminiumschmelze wächst das eutektische Silizium dagegen schneller und eilt der Wachstumsfront vor. Körner veredelten Eutektikums wachsen langsam mit einer geschlossenen Wachstumsfront. Aufgrund der Veränderung der Wachs-
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tumskinetik des Siliziums und der Vergiftung der Wachstumsflächen des Siliziums in bestimmter Richtung wächst das Silizium in veredelten Schmelzen stärker ver-zweigt. So kann das eutektische Aluminium dichtauf folgen und die beiden Phasen wachsen eng gekoppelt miteinander. Bei veredeltem Gefüge bilden sich die Silizi-umkristalle fein faserförmig aus. Die Veredelung verbessert die Festigkeits- und Dehnungswerte bei Sandguss und dickwandigen Kokillengussstücken erheblich. Bei dünnwandigen Kokillengussstücken und Druckgussteilen ist die Auswirkung der Veredelung geringer, da hier schon durch die hohe Erstarrungsgeschwindig-keit ein feines Gefüge erreicht wird (37). Natrium hat im Vergleich zu Strontium eine stärkere Veredelungswirkung, jedoch ist die Dauer der Wirkung aufgrund der hohen Sauerstoffaffinität und des damit einhergehenden Abbrands deutlich gerin-ger als bei Strontium. Mit Strontium behandelte Aluminiumlegierungen werden daher als dauerveredelt bezeichnet. 
A356, stranggegossen – elektromagnetisch gerührtes Thixovormaterial In industriell üblichen Gießverfahren bildet sich das Primärgefüge der Legierung A356 aufgrund vergleichsweise hoher Abkühlgeschwindigkeiten dendritisch aus. Wie in Kap. 2.2.4 beschrieben, ist für erfolgreiches Thixogießen allerdings ein glo-bulitisches Gefüge Voraussetzung. Um dies zu erreichen, wird bei der Herstellung von Thixo-Rundstangenmaterial im Strangguss während der Abkühlung im Erstar-rungsintervall elektromagnetisch gerührt, so dass Dendriten infolge der induzier-ten Rotationsbewegung brechen und sich globular einformen (vgl. MHD-Verfahren, Kap. 2.3.1, S. 37). Das Material wird in Form von Stangen geliefert und kann nach dem Konfektionieren direkt im Thixogießen eingesetzt werden. 
AA1420m – AlLi2,1Mg5,5 +Sc +Zr  Um die Vorzüge des Rheo-Container-Prozesses (Kap. 3.1.2, S. 88) bei der gekapsel-ten Verarbeitung hochreaktiver Legierungen herauszustellen, wurde im Sonder-forschungsbereich 289 eine geeignete Legierung ausgewählt und für die speziellen Anforderungen der Formgebung im Teilflüssigen - insbesondere war eine geringe Korngröße der Primärausscheidungen gefordert - modifiziert (38). Neben ihrer Reaktivität bietet die Knetlegierung AA1420 (5,5 % Magnesium, 2,1 % Lithium) auch die Herausforderung hoher Warmrissneigung. AA1420 weist aufgrund der Bildung festigkeitssteigernder Phasen hervorragende mechanische Eigenschaften auf (Tabelle 2-3). Aufgrund ihrer Reaktivität und der relativ hohen Dampfdrücke von Lithium und Magnesium erfolgt die Herstellung des Vormaterials für die Ver-arbeitung im Teilflüssigen unter 3 bar Argon-Überdruck in einem Lithium-
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resistenten SiC-Tiegel (11). Zur Kornfeinung, um ideales globulitisches Gefüge zu erzeugen, werden jeweils 0,15 % Scandium und Zirkonium zugesetzt. Die derart modifizierte Legierung wird im Folgenden AA1420m genannt.  
Tabelle 2-3: Mechanische Eigenschaften gepresster Stäbe der Legierungsgruppe Al-Mg-Li bei einer mittleren Korngröße von unter 315 µm: Die Zugproben wurden in Längsrichtung der Stäbe entnommen. Nach dem Lösungsglühen bei 450 °C erfolgte die Härtung durch Abschrecken in Wasser (39). 
Massengehalt [%] 
Zustand 
Rm Rp0,2 A 
Mg Li Zr [MPa] [MPa] [%] 
5,2-5,6 1,6-1,8 0,09-0,1 gepresst 365 235 14,2 gehärtet 370 235 18,2 ausgelagert, 120 °C/12 h 480 372 9,5 
4,6-4,9 2,0-2,2 0,09-0,11 gepresst 419 294 12,9 gehärtet 438 313 13,8 ausgelagert, 100 °C/1,5 h 489 384 10,6 
5,6-5,9 2,15-2,20 0,10-0,12 
gepresst 430 308 11,1 gehärtet 465 343 11,6 ausgelagert, 100 °C/1,5 h 518 415 10,2 ausgelagert, 120 °C/12 h 540 520 3,0  Die Elemente Scandium und Zirkonium, jeweils für sich gesehen, sollen das Wachstum der Körner durch Ausscheidungsbildung der Dispersoide Al3Sc und Al3Zr an den Korngrenzen bremsen. Zudem erhöhen diese Ausscheidungen die Festigkeit und wirken rekristallisationshemmend (40). Insbesondere Al3Sc bildet sich als erste Phase bei der Erstarrung und ist somit ein effektiver Keimbildner mit der Folge geringer Gusskorngröße und reduzierter Warmrissanfälligkeit (15). Bei gleichzeitigem Vorhandensein von Scandium und Zirkonium bilden sich anstelle dieser Dispersoide Ausscheidungen der Form Al3(ScxZr1-x) mit ähnlicher Wirkung (41). Der größte Kornfeinungseffekt wird bei gleichzeitigem Vorhandensein von Scandium und Zirkonium erreicht (10).  Abbildung 2-13 zeigt das Diagramm des Dreistoffsystems Aluminium-Lithium-Magnesium (Achsen in Massenprozenten), dessen für die Legierung AA1420 rele-vanten Phasenreaktionen in Tabelle 2-4 aufgelistet sind.  
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An dieser Stelle sei bemerkt, dass in der Literatur oft verschiedene Bezeichnungen gleicher Phasen zu finden sind. So entspricht z. B. die Zusammensetzung der Phase Al8Mg5, die auch Al3Mg2 benannt wird, reell Al140Mg89 (42). Aufgrund der umständ-lichen Schreibweise wird in der Regel ein kleinstes gemeinsames Vielfaches unge-fähr gleicher Zusammensetzung gesucht, wobei dann, wie dargelegt, oft unter-schiedliche Bezeichnungen in der Literatur zu finden sind. In dieser Arbeit wurden die jeweils gebräuchlichsten Phasenbezeichnungen verwendet. 
Im Gleichgewicht erstarren zunächst nur Aluminium-Mischkristalle (Al). Erst bei niedrigen Temperaturen scheidet die ternäre intermetallische Phase Al2LiMg (Be-zeichnung auch Al8Li5Mg2) und später die binäre Phase AlLi aus. Unter realisti-scheren Bedingungen, d. h. im Nichtgleichgewicht, durchläuft die Legierung die Reaktionen e1 und P1, wobei die Reaktion P1 möglicherweise nicht vollständig abgeschlossen wird (Tabelle 2-3). Die entstandenen Phasen nach der Erstarrung entsprechen denen bei der Gleichgewichtserstarrung, mit dem Unterschied, dass die Phasen Al2LiMg und AlLi während der Reaktionen e1 und P1 entstehen (13). Der zu erwartende Reaktionsverlauf im Gleichgewicht sowie die Lage der Legie-rung im Phasendiagramm sind durch einen hervorgehobenen Pfeil in Abbildung 2-13 angedeutet. Bei einer Ungleichgewichts-Reaktion kann es zudem zur Bildung der Phasen Al8Mg5 sowie Al12Mg17 kommen.  Nach (42) kann die binäre Phase Al8Mg5 bis etwa 5 Mol-%, Al12Mg17 bis zu etwa 15-20 Mol-% Lithium lösen. 
 
Abbildung 2-13: Drei-phasendiagramm Al-Li-Mg, der hervorgehobene Pfeil markiert den Verlauf der Phasenausscheidungen bei der Erstarrung (13)  
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Tabelle 2-4: Gleichgewichtsreaktionen aus der aluminiumreichen Zone des Drei-phasendiagramms Al-Li-Mg (13) 
Position in 
Abbildung 
2-13 
Reaktionsgleichung 
Konzentration in der 
Flüssigphase [at%] Temperatur 
Li Mg [°C] 
e1 L → (Al)+AlLi 7,5 - 602 
e2 L → (Al)+Al8Mg5 - 34 450 
P1 L+AlLi → (Al)+Al2LiMg 19,4 14,6 536 
P2 L+Al2LiMg → (Al)+Al12Mg17 10,8 27,7 483 
P3 L+(Al)+Al12Mg17 → Al8Mg5 6,0 33,5 458 
P4 L+Al2LiMg → AlLi+Al12Mg17 20,1 40,1 464  Bei einer T6-Wärmebehandlung (diese muss unter Schutzgas erfolgen, um Lithi-um- und Magnesiumabbrand zu vermeiden) kommt es idealerweise während der Lösungsglühung zunächst zur Rekristallisation des Gefüges, wobei die peritekti-schen und eutektischen Phasen vollständig aufgelöst werden, bei der anschließen-den Auslagerung dann zur Ausscheidung von inkohärentem Al2LiMg an Großwin-kelkorngrenzen (43), (Abbildung 2-14).  
Zum Teil sind diese Ausscheidungen für die Steigerung der Festigkeit nach der Wärmebehandlung verantwortlich, da sie die Bewegung von Versetzungen inner-halb des Metalls behindern. Der Literatur zufolge ist Al3Li die primär festigkeits-steigernde Phase, welche sich beim Abschrecken und anschließenden Auslagern während der Wärmebehandlung schlagartig innerhalb der Aluminiummischkris-
 
Abbildung 2-14: TEM Auf-nahme von Al2LiMg-Aus-scheidungen an Großwin-kelkorngrenzen (43) 
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tallmatrix bildet und nur wenige Nanometer groß ist (41). Abbildung 2-15 zeigt diese Phasen schematisch.  
Die Al3Li-Ausscheidungen werden nach (13) anschließend bei gleichzeitigem Vorhandensein von Scandium und Zirkonium von Al3(ScxZr1-x) umlagert.  
2.2.6. Wärmebehandlung Die Wärmebehandlung von Aluminiumlegierungen im industriellen Maßstab ist ein gängiges Verfahren zur Steigerung der mechanischen Eigenschaften. Vielfach ist dieser Arbeitsschritt unerlässlich, um den Anforderungen an die Bauteilqualitä-ten gerecht zu werden. Durch das Ausscheidungshärten lassen sich die mechani-schen Eigenschaften geeigneter Legierungen signifikant steigern. Es besteht in der Regel aus den Teilschritten Lösungsglühen, Abschrecken und Auslagern. Industri-ell verwendete aushärtbare Legierungen sind, bei den Knetlegierungen und auch bei den Gusslegierungen, insbesondere die Systeme Al-Cu(-Mg), Al-Si-Mg und Al-Zn-Mg (44).  Beim Lösungsglühen wird die auszuhärtende Aluminiumlegierung bis in das Ge-biet des Aluminiummischkristalls erwärmt und dort gehalten, so dass bereits vor-handene Ausscheidungen in Lösung gehen. Die Lösungsglühtemperatur sollte möglichst hoch gewählt werden, um die Auflösung der Phasen zu beschleunigen bzw. die Lösungsglühdauer zu verkürzen, darf aber andererseits nicht zu hoch lie-gen, damit Anschmelzungen vermieden werden.  
 
Abbildung 2-15: Schema zur Ausscheidungsbildung in Al-Mg-Li-Legierungen und Ort der Aus-scheidungen (41) 
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Kühlt die Aluminiumlegierung nach dem Lösungsglühen zu langsam ab, so scheidet sich gemäß Zustandsdiagramm die festigkeitssteigernde Phase nach Un-terschreiten der Löslichkeitslinie aus. Am Beispiel der Legierung AlCu4 findet die Ausscheidung in einem solchen Fall aufgrund der günstigeren Bedingungen für die Keimbildung auf den Korngrenzen der Aluminiummischkristall-Körner statt. Bei Raumtemperatur liegt dann ein Gefüge aus Aluminiummischkristall-Körnern vor, deren Korngrenzen stark mit Al2Cu belegt sind. Ein solches Gefüge führt aufgrund der Sprödigkeit des Al2Cu auf den Korngrenzen zu schlechteren mechanischen Ei-genschaften. Außerdem bewirkt das unterschiedliche chemische Potential der ne-beneinander vorliegenden Phasen Aluminiummischkristall und Al2Cu eine hohe Korrosionsanfälligkeit (44). Aus diesem Grund ist es notwendig, nach dem Lö-sungsglühen schnell abzuschrecken. Die gelösten Fremdatome bleiben dann im Aluminiummischkristall zwangsgelöst, da die Zeit, aufgrund der schnellen Ab-schreckung, für die zur Ausscheidungsbildung notwendigen Diffusionsvorgänge nicht ausreicht. Durch das rasche Abkühlen nach der Lösungsglühung oder wäh-rend einer T5-Wärmebehandlung aus der Gießhitze wird auch die bei hohen Tem-peraturen deutlich größere Leerstellenkonzentration eingefroren. So entsteht ein an Leerstellen und Fremdatomen „doppelt“ übersättigter Mischkristall. Die erhöh-te Leerstellenkonzentration begünstigt die Diffusion der Fremdatome. Daher ist je nach Legierungssystem selbst bei Raumtemperatur die Bildung von Ausscheidun-gen möglich (45).  Lässt sich in bestimmten Fällen keine Lösungsglühbehandlung durchführen, wie z. B. bei hoher Gasporosität im Druck- und Kokillenguss, gilt es, die Bauteile so schnell wie möglich aus der Gießhitze abzuschrecken (46). In diesen Fällen ist es aus logistischen Gründen in der Praxis oft nicht möglich, den übersättigten Misch-kristall vollständig einzufrieren. Um die mechanischen Eigenschaften dennoch ef-fektiv zu steigern, ist aber eine ausreichend schnelle Abschreckung Voraussetzung. Wie schnell dabei abgeschreckt werden muss, kann den jeweiligen Zeit-Temperatur-Umwandlungs-(ZTU-)Diagrammen der Legierungen entnommen werden (Abbildung 2-16).  Wie in Kapitel 2.2.5, S. 21 geschildert, wurden die Legierungen AlLi2,1Mg5,5 so-wie AlSi7Mg im Rahmen dieser Arbeit untersucht. Letztere ist eine kommerzielle, aushärtbare Legierung des Systems Al-Si-Mg, in welchem die intermetallische Pha-se Mg2Si maßgeblich festigkeitssteigernd ist. Im Idealfall, bei erfolgreicher Ab-schreckung, befindet sich das gesamte Magnesium zwangsgelöst im Aluminiummi-schkristall und scheidet sich erst während einer Auslagerungsbehandlung feinver-teilt aus (45). Der Ort, an dem sich Ausscheidungen bilden, ist stark von der Ab-
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kühlgeschwindigkeit nach dem Lösungsglühen oder aus der Gießhitze abhängig. Elektronenmikroskopisch ist nachweisbar, dass bei geringer Abkühlrate vor allem Korngrenzen des unverformten Gefüges Keimplätze sind. Dabei bilden sich grobe, inkohärente Ausscheidungen, die auch lichtmikroskopisch zu erkennen sind. Bei hohem Ausscheidungsdruck in übersättigten Mischkristallen bilden sich dagegen nur wenige Nanometer große Ausscheidungen innerhalb der Al-Matrix (45).  
 
Abbildung 2-16: Isother-misches ZTU-Dia-gramm der Aluminiumlegierung AlCu4 nach (44), (47) und (48)  Ausscheidungshärtung beruht auf der Bewegungsbehinderung von Versetzun-gen durch Phasengrenzen zwischen Matrix und Ausscheidung. Die effektive Stei-gerung der Festigkeiten hängt von der Verteilung und Teilchengröße der Aus-scheidungen ab. Für das Überwinden der Ausscheidungen durch Versetzungen ist zusätzliche Energie erforderlich, deren Wert von der Größe der Ausscheidungen abhängt. Hier bewirkt der Orowan-Mechanismus bei steigender Teilchengröße einen Abfall der notwendigen Verformungskraft, infolgedessen die Festigkeiten sinken (Abbildung 2-18), (25). Der kritische Teilchendurchmesser hängt dabei auch von der Art des Teilchens ab, dessen Struktur kohärent, teilkohärent oder inkohärent sein kann (Abbildung 2-17) und beträgt für Aluminiumlegierungen in der Regel bei 0,5 nm bis 5 nm bei den Phasen Al3Fe und Al2Cu (45). Bei der Phase Al3Li beträgt der kritische Teilchendurchmesser sogar 50 nm (49). Inkohärente Ausscheidungen wirken auf die Festigkeit wie Partikel. Allerdings sind in der Regel die bei hohen Temperaturen gebildeten inkohärenten Ausscheidungen sehr groß und daher nur wenig geeignet zur Erzeugung hoher Festigkeiten (Abbildung 2-18). Aus diesem Grund werden diese Ausscheidungen während einer Wärmebehand-lung zunächst aufgelöst. Nach dem Abschrecken und während des Auslagerns ent-
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stehen metastabile Phasen mit kohärenten und später teilkohärenten Ausschei-dungen (Guinier-Preston-Zonen), welche Versetzungen nur durch zusätzlichen Energieaufwand schneiden können. „Bewegt sich eine Versetzung durch eine ko-härente Ausscheidung, so wird diese abgeschert, weil die Versetzung die Atome oberhalb der Gleitebene um einen Burgersvektor verschiebt (Abbildung 2-18). Dadurch entstehen zusätzliche Phasengrenzflächen, deren Energie beim Schnei-den des Teilchens durch die angelegte Spannung aufgebracht werden muss“ (25). Da die Energie zum Schneiden mit zunehmendem Teilchenradius steigt, gibt es einen kritischen Wert r0, bei dem die Festigkeit des Werkstoffs am höchsten ist, denn größere Teilchen werden durch den Orowan-Mechanismus überwunden. 
Abbildung 2-17: Struktur von Phasengrenzflächen: kohärent (a), teilkohärent (b) und inkohärent (c), (25) Die Ausscheidungsbildung der Mg2Si-Phase im System Al-Si-Mg wird in der Lite-ratur kontrovers diskutiert. So schlagen Dutta et al. die Ausscheidungssequenz: Siliziumatom-Cluster → GPI Zonen → GPII Zonen (β‘‘) → β‘ → β-Mg2Si vor (50). „Es entsteht also nicht sofort die inkohärente Gleichgewichtsphase β, sondern ko-härente und später teilkohärente Guinier-Preston(GP)-Zonen I und II. Die GPI-Zonen sind einschichtige Atomlagen, die GPII-Zonen dagegen Anhäufungen von parallelen Atomlagen“ (25).  Edwards et. al. (51) führen die Ausscheidungssequenz in Al-Mg-Si-Legierungen nach ihren Untersuchungen wie folgt an: Aluminium Mischkristall → Si-Atom-Cluster und Mg-Atom-Cluster → Auflösen der Mg-Atom-Cluster → Bildung von Mg/Si-co-Clustern → Bildung von feinen Ausscheidungen unbekannter Struktur → 
β‘‘-Ausscheidungen → B‘- und β‘‘-Ausscheidungen → β-Mg2Si-Ausscheidungen. Die Phasen β‘‘ und B‘ weisen eine monolithische Struktur auf, während die Kristall-struktur der β‘-Phase hexagonal ist (52). Die Mg/Si-Verhältnisse in den Mg/Si-
Culstern sowie den B‘ und β‘‘-Phasen sind jeweils etwa 1,1. 
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Abbildung 2-18: Mechanismen zur Umgehung von Ausscheidungen: rechts oben: das Scheiden einer Ausscheidung durch eine Versetzung (b: Burgersvektor), rechts unten: der Orowan-Mechanismus (25) Bei der Ausscheidungshärtung durch Lösungsglühen, Abschrecken und Ausla-gern kommt es typischerweise je nach Auslagerungstemperatur und Dauer zu ei-nem raschem Härteanstieg, einem Härtemaximum und im zeitlichen Verlauf wie-der zu einem Abfall der Härte. Letzteres ist auf die Vergröberung der Ausschei-dungen infolge von Ostwald-Reifung bei längerer Glühzeit zurückzuführen (25). Dieses Phänomen wird als Überalterung bezeichnet. Die folgende Tabelle zeigt verfahrensabhängig typische mechanische Eigenschaften von A356.  
Tabelle 2-5: Typische Festigkeiten von A356 bei verschiedenen Verfahren im Gusszustand und nach einer T6-Wärmebehandlung 
Verfahren Zustand 
Rp0,2 Rm  A [N/mm2] [N/mm2] [%] 
Sandguss, (9) 
Gusszustand 80 140 2 T6 200 230 2 
Kokillenguss, (9) 
Gusszustand 90 180 2 T6 200 250 4 
Feinguss, (9) 
Gusszustand - - - T6 160 210 2,5 
Thixoguss, (35) 
Gusszustand 109 231 22 T6 247 304 12 
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Dabei sind Mindestwerte in Gussstücken mit Wanddicken bis 20 mm aufgeführt (Sandguss, Kokillenguss, Feinguss), (9). Die Werte für den Thixoguss wurden aus 15 mm dicken Bereichen von Stufenbauteilen (Stufendicken zwischen 1,5 mm und 25 mm) ermittelt (35).  Es ist zu beachten, dass bei sehr geringen Wanddicken aufgrund der hohen Ab-kühlgeschwindigkeiten und des resultierenden feinen und fehlerarmen Gefüges sehr hohe Festigkeiten erreicht werden können. Den Einfluss der Wanddicke ver-deutlicht Abbildung 2-19.  
2.2.7. Vorteile des Gießens im Teilflüssigen Die Formgebung von teilflüssigen Metalllegierungen vereint Vorzüge der konkur-rierenden Verfahren Druckgießen und Schmieden und bietet darüber hinaus eige-ne Vorteile gegenüber diesen Verfahren (Tabelle 2-6). Insbesondere wirken sich die niedrigeren Verarbeitungstemperaturen und der hohe Festphasenanteil im Vergleich zum klassischen Gießen positiv aus bei dennoch ähnlich guter Gestal-tungsfreiheit, was ein echter Vorteil dem Schmieden gegenüber ist. 
Niedrige Verarbeitungstemperaturen Geringere Formgebungstemperaturen schonen vor allem die Werkzeuge, wodurch sich deren Lebensdauer erhöht und Kosten gesenkt werden können. 
Hoher Festphasenanteil und erhöhter Gestaltungspielraum Mit steigendem Festphasenanteil ändert sich die Formfüllcharakteristik von tur-bulent nach laminar. Infolgedessen können Gaseinschlüsse reduziert werden, was 
 
Abbildung 2-19: Abhängigkeit der mechanischen Eigenschaften der Le-gierung AC70 von der Wanddicke am Beispiel Sandguss (9) 
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sich wiederum positiv auf Dehnung, Schweißbarkeit, Wärmebehandelbarkeit und Druckdichtigkeit auswirkt.  Eine verminderte Erstarrungsschrumpfung reduziert die Warmrissanfälligkeit. Zudem kann unter Umständen auf die im Druckgießen übliche Nachdruckphase verzichtet werden. Infolge der geringeren Schrumpfung sind Kombinationen dick-dünnwandig darstellbar und es sind weniger Aushebeschrägen erforderlich. Im Vergleich zum Schmieden können filigranere, komplexere Strukturen mit Hinter-schneidungen hergestellt werden. 
Tabelle 2-6: Vor- und Nachteile der konkurrierenden Verfahren Thixo, Rheo, Druckgießen und Schmieden 
Eigenschaft 
SSM-Verfahren konkurrierende Verfahren 
Thixo Rheo Druckgießen Schmieden 
Verarbeitungstemperatur + + - ++ 
Kraftaufwand + + +/- -- 
Festigkeiten + + +/- ++ 
Dehnung + + - ++ 
Schweißbarkeit + + +/- ++ 
Wärmebehandelbarkeit + + +/- ++ 
Druckdichtigkeit + + +/- ++ 
Warmrissanfälligkeit + + -- ++ 
Gestaltungsfreiheit + + + -- 
Prozessaufwand - +/- ++ - 
Prozesskosten - +/- ++ - 
Globulare Struktur Die globulare Struktur der Primärphase, welche Voraussetzung für eine seige-rungsfreie Formfüllung ist, bietet den Vorteil einer besseren interkristallinen Nachspeisung als dies bei dendritischem Gefüge der Fall ist. Dadurch kann Warm-rissneigung spezieller Legierungen beherrscht werden.  Beim Thixowalzen kann des Weiteren die beim konventionellen Walzen auftre-tende Anisotropie vermieden werden. Insbesondere wegen der aufwändigen, kostenintensiven Vormaterialherstellung sowie aufgrund der hohen Investitionskosten für induktive Wiedererwärmungs-anlagen haben sich Thixoverfahren nicht gegen das Druckgießen durchsetzen 
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können. Die zweifelsohne vorhandenen Vorteile konnten zum großen Teil durch neue Druckgießverfahren, wie bspw. das Vakuumdruckgießen, egalisiert werden. Infolgedessen gibt es weltweit nur sehr wenige Firmen, die sich dauerhaft durch Spezialisierung auf Nischenprodukte etablieren konnten. Als Beispiel sei die Firma SAG Thixalloy® Components der Salzburger Aluminium AG genannt.  Auch Rheoverfahren, die den Nachteil einer teuren Wiedererwärmung umgehen, konnten sich bis heute nicht durchsetzen. Grund dafür sind unter anderem die größeren Schwankungen der Bauteilqualitäten von SSM- gegenüber Druckgießver-fahren. Die allgemeine Erwartung an die teilflüssige Verarbeitung von Metallen Anfang der 1990er Jahre, die das Thixoforming in diesem frühen Stadium nicht oder nur sehr begrenzt erfüllen konnte, führte darüber hinaus zu einer weitaus vorsichtigeren Haltung der Industrie heutzutage.  
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2.3. SSM-Verfahren Die Vormaterialherstellung ist ein entscheidender Prozessschritt in SSM-Verfah-ren (SSM – Englisch: semi solid metal). Diese werden in Rheo- und Thixoprozesse untergliedert. Abbildung 2-20 zeigt schematisch den Unterschied zwischen beiden Verfahren.  
Abbildung 2-20: Temperatur-Zeit-Verlauf von Thixo- und Rheoverfahren schema-tisch Während bei den Thixoverfahren zunächst in einem separaten Prozessschritt (1) globulitisches Vormaterial, z. B. durch elektro-magnetisches Rühren, herge-stellt wird, welches anschließend wiedererwärmt werden muss (2, links), be-zeichnet der Begriff „Rheoverfahren“ das Erzeugen einer globulitischen Gefü-gestruktur unmittelbar vor der Formgebung, wodurch eine kostenintensive Wie-dererwärmung vermieden wird. Die Formgebung erfolgt in der Regel auf die glei-che Weise. Einen Überblick über die Verfahrensrouten gibt Abbildung 2-21. Neben dem Gießen wird teilflüssiges Metall auch geschmiedet und gepresst. Darüber hinaus findet besonders beim Werkstoff Magnesium ein dem Kunststoff-spritzgießen verwandtes Verfahren, das sogenannte Thixomoulding, Anwendung. In diesem Verfahren wird Magnesiumgranulat über Extrusionsschnecken ständig geschert, dabei zur Prozesstemperatur erwärmt und in die Formkavität befördert. Vorteilhaft sind die wesentlich geringeren Pressreste und die Kapselung gegen die 
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Atmosphäre, wodurch insbesondere auch auf den Einsatz umweltschädlicher Schutzgase verzichtet werden kann.  
Abbildung 2-21: SSM-Prozessrouten nach (38) Abgesehen von den Leichtmetallen Magnesium und Aluminium wird vor allem in den letzten Jahren an der Verarbeitung von Stählen mittels SSM-Verfahren ge-forscht. Die Verarbeitung im Teilflüssigen bietet den Vorteil niedrigerer Prozess-temperaturen, wodurch die Formwerkzeuge geschont und die Reaktion des Me-talls mit Luftsauerstoff verringert werden.  Im Folgenden sollen Thixo- und Rheogießverfahren, welche zum Teil Anwen-dung in der Industrie finden, kurz vorgestellt werden. Der Fokus wird dabei auf die Erzeugung teilflüssigen, globulitischen Materials gelegt und nicht auf die Formgebung, da in der Regel gängige Druckgießmaschinen oder Schmiedepressen zum Einsatz kommen. Auf die Anpassung der verwendeten Druckgießmaschine im Speziellen wird in Kapitel 2.5.1 (S. 64) eingegangen.  
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Alle Verfahren zur SSM-Vormaterialerzeugung verfolgen gleichermaßen das Ziel einer fein-globulitischen, teilflüssigen Suspension. Dabei werden unterschiedliche Methoden genutzt, um zwei entscheidende Bedingungen zu erfüllen:  1. Die Erzeugung so vieler homogen verteilter Keime wie möglich und 2. die Gewährleistung ausreichend langsamer Abkühlbedingungen für ein glo-bulares Kornwachstum.  Um die erzeugten Keime zu aktivieren und ein Auflösen dieser zu vermeiden, ist darüber hinaus eine hinreichende Unterkühlung notwendig. Dabei ist jedoch Dendritenwachstum zu verhindern. Ausnahme bilden die rührenden Verfahren, bei denen gebildete Dendriten durch Scherung eingeformt werden. 
2.3.1. Vormaterialherstellung für Thixogießverfahren Alle Verfahren zur Vormaterialherstellung für das Thixogießen haben ex aequo zum Ziel, ein Vormaterial zu erzeugen, welches sich gut für den Wiedererwär-mungsprozess eignet. Dabei muss das Vormaterial nicht zwangsläufig bereits glo-bulitisch sein. Bei einigen Prozessen (bspw. dem SIMA-Verfahren) wird die fein-globulitische Struktur erst bei der Wiedererwärmung erzeugt. In anderen Verfah-ren wird das globulitische Gefüge bereits im Vormaterialbolzen eingestellt. Diese Verfahren lassen sich daher theoretisch auch als Rheoverfahren nutzen (z. B. das Cooling Slope Verfahren, angewandt im NRC-Prozess).  
Chemische Kornfeinung  Bei dem Anfang der 90er Jahre am Gießerei-Institut der RWTH-Aachen University entwickelten Verfahren der chemischen Kornfeinung wird der Legierung eine stark überhöhte Menge konventioneller Kornfeinungsmittel zugesetzt (53). Bei der Wiedererwärmung bewirken diese die Ausbildung eines globulitischen Gefü-ges (54), wobei sich bei AlSi-Legierungen mit einem Siliziumanteil > 5 % nach (55) nur Körner >150 µm erzeugen lassen, was sich negativ auf die Formfülleigenschaf-ten auswirkt (vgl. Kap. 2.2.4). Dieser Nachteil kann nach (56) durch die Kombina-tion mit dem MHD-Verfahren (s. u.) reduziert werden. 
Cooling Slope-Verfahren  Im Cooling Slope-Verfahren wird geringfügig überhitzte Schmelze über eine Kühl-platte in eine zylindrische Kokille gegossen. Die Erstarrung erfolgt anschließend an Luft oder durch Abschrecken in Wasser. Die globulare Einformung des Pri-
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märaluminiums resultiert nach (57) und (58) aus der Schereinwirkung während des Fließens über die Kühlplatte. 
Magneto-Hydrodynamisches Rühren (MHD) Das MHD-Verfahren ist die verbreitetste Technologie zur Erzeugung von Thixo-vormaterial. Der Prozess beruht auf der elektro-magnetischen Ankopplung von Metallschmelzen und nutzt die durch das elektro-magnetische Kraftfeld induzierte Schmelzebewegung. Eingesetzt wird diese Technologie beim kontinuierlichen Stranggießen. Durch ein in Strangrichtung axial oder radial gerichtetes Feld oder durch die Kombination beider Felder wird die Schmelze während der Erstarrung gerührt (55). Dabei kommt es nach (59) zur Abscherung von Dendritenarmen und -ästen. Der Erfolg dieses Prozesses beruht auf der einfachen Nachrüstbarkeit kon-ventioneller, prozesssicherer Stranggießanlagen (60). 
Single-Slug-Production (SSP)  Das SSP-Verfahren wurde am Gießerei-Institut der RWTH Aachen University ent-wickelt und basiert auf der elektro-magnetischen Rührtechnik des MHD-Verfahrens (61). Der wesentliche Unterschied besteht in der Herstellung von nur einem Bolzen mit Verarbeitungsgewicht, der während der Abkühlung in einer Ko-kille durch elektro-magnetisches Rühren thixogerecht vorbereitet wird. Üblicher-weise wird der noch warme Bolzen direkt in die Wiedererwärmung gebracht. Als Vorteile des Verfahrens sind ein schneller Legierungswechsel, die flexible Herstel-lung nur geringer Chargen sowie die nachbearbeitungsfreie Bolzenherstellung zu nennen. 
Strain-Induced-Melt-Activated-Verfahren (SIMA) Im SIMA-Verfahren wird konventionell rundstranggegossenes Material kaltumge-formt. Durch den Umformprozess wird die Versetzungsdichte im Metall stark er-höht, so dass es bei der Wiedererwärmung infolge Rekristallisation zur Ausbildung eines für das Thixoforming geeigneten Vormaterials kommt (62). Für Aluminium-legierungen hat das SIMA-Verfahren keine nennenswerte Bedeutung erlangt, je-doch wird dem Prozess infolge der intensiven Bemühungen bei der Formgebung von teilflüssigen Stählen erneut ein gewisses Potential zugesprochen.   
2.3.2. Vormaterialherstellung für Rheogießverfahren Einige der vorgestellten Thixoverfahren sind für die Rheoroute adaptierbar. Eben-so ist es möglich mit allen Rheoverfahren Thixovormaterial herzustellen. Wegen 
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der kostenintensiven Wiedererwärmung verliert das Thixogießen von Aluminium allerdings zunehmend an Bedeutung. Im Folgenden sollen einige Rheogießverfah-ren und deren Prinzipe vorgestellt werden, ohne Anspruch auf Vollständigkeit. So existieren diverse weitere Verfahren, die allerdings jeweils als Kombination der vorgestellten Verfahrensprinzipe gesehen werden können.  
Alcan-Patent EP 1358956A1 Im „Verfahren zur Verarbeitung einer Metalllegierung zu einem teilfes-ten/teilflüssigen Formkörper“ (EU-Patent Alcan, (63)) wird überhitzte Schmelze in eine kalte, im Wesentlichen zylindrische Form gefüllt. Dabei sind Temperatur und Wandstärke der Form so gewählt, dass die Enthalpieänderung der Metalllegierung während der Abkühlung von der Einfülltemperatur auf die Ausformtemperatur kleiner ist als die Wärmemenge, die für einen Temperaturanstieg der Form von der Anfangstemperatur auf die Ausformtemperatur benötigt wird. Neben dieser Maßnahme wird die Form in eine exzentrische Rotationsbewegung versetzt, die bis zur Ausformung aufrecht erhalten wird. Die Homogenität der teilflüssigen Sus-pension kann durch Isolation von Kopf- und Fußfläche der Form verbessert wer-den. Infolge dieser Maßnahmen kann, je nach Starttemperatur der Form, eine op-timal kurze Prozessdauer zwischen 70 s und 140 s erreicht werden (63). 
Continuous Rheoconversion Process (CRP) / Melt Mixing Das in der Fachliteratur zunächst „Melt-Mixing“ und später „Continuous Rheocon-version Process“ benannte Verfahren wurde am WPI in Worcester, Massachusetts entwickelt und beruht auf der kornfeinenden Wirkung bei der Mischung zweier Schmelzen, wenn deren chemische Zusammensetzung und Wärmeinhalt sowie die Schmelzebewegung in geeigneter Weise beeinflusst werden, (64) und (65). Das Mischen der beiden Schmelzen erfolgt im sogenannten „Continuous Flow Dis-perser“ (CFD), welcher im Wesentlichen aus einem Kupferblock mit besonders geformten Kanälen besteht. Die beiden Schmelzen werden dem CFD über einen beheizten, mit isolierender Schlichte versehenen Gießlauf zugeführt, durch wel-chen sichergestellt wird, dass die Temperaturen der auf diese Wiese zusammenge-führten Schmelzen im Gießlauf nicht unter die Liquidustemperatur sinken. In den Kanälen des CFD wird anschließend eine turbulenzreiche Strömung zur guten Durchmischung der Schmelzen erzeugt, während diese nun unter die Liquidus-temperatur abkühlen. Das auf diese Weise erzeugte teilflüssige Material kann nun in einem Behälter aufgefangen werden, in dem ggf. durch Beheizen der gewünsch-te Festphasenanteil eingestellt wird. Zur Herstellung eines Vormaterials für die 
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SSM-Formgebung sind verschiedene Kombinationen von Legierungen möglich. Zum einen werden eine Standardlegierung (A356) und eine dauerhaft korngefein-te Legierung sehr ähnlicher Zusammensetzung verwendet (SiBloy®). Zum anderen werden im CFD Schmelzen mit gleicher Zusammensetzung vermischt (A356). Es ist auch möglich, die Anlage mit nur einer Schmelze zu betreiben und auf den Mi-schungsvorgang zu verzichten. Das erzeugte Vormaterial kann direkt zur Formge-bung überführt werden. Eine Abkühlung und anschließende Wiedererwärmung ist ebenfalls denkbar. In beiden Fällen steht ein Vormaterial zu Verfügung, welches ein globulitisches Gefüge mit sehr homogener Verteilung aufweist. Beide Gefüge unterscheiden sich jeweils nur im Grad der Feinheit voneinander (64). Somit ist eine hohe Flexibilität bezüglich der Anwendung für das Rheogießen oder Thixo-gießen gegeben (65). 
Mechanisches Rühren - „Honda-Prozess“ Das mechanische Rühren wurde von der Firma Honda 2004 vorgestellt und ist ein dem SSR-Verfahren sehr ähnlicher Prozess. Globulitisches Vormaterial wird dabei mittels einer kontrollierten Wärmeabfuhr aus der Schmelze über zwei rotierende Kühlstäbe erzeugt. Eine Besonderheit des Verfahrens ist eine Echtzeit-Viskositäts-kontrolle, die das Erreichen des optimalen thixotropen Zustands überwacht (66).  In diesem Prozess wurde bereits der Motorblock des Honda Accord in Serie her-gestellt, da sich das Verfahren einerseits für große Schmelzemengen (hier 30 kg) eignet und andererseits infolge geringer Metallgeschwindigkeiten während der Formgebung und dem damit möglichen Einsatz von Sandkernen eine Closed-Deck-Konstruktion realisiert werden konnte. Zudem wurde eine Wärmebehandlung zur Steigerung der mechanischen Eigenschaften angeschlossen, so dass sich das Ver-fahren gegen den Druckguss behaupten konnte. 
New Rheocasting (NRC) Das NRC-Verfahren wurde 1999 von der Firma UBE Industries Ltd. vorgestellt. Dabei wird eine leicht überhitzte Schmelze in eine kalte Kokille mit Wandkontakt oder alternativ über eine Kühlplatte in eine Kokille (vgl. Cooling Slope-Verfahren) gegossen. Infolge des schnellen Wärmeentzugs wird die Schmelze während des Gießens mit Keimen durchsetzt. Über eine definierte Abkühlung in einer Heiz-/ Kühlanlage und die damit einhergehende gezielte Reifung und globulare Einfor-mung wird das Vormaterial bis zur Prozesstemperatur überführt und in einer ver-tikalen Squeeze Casting-Anlage verarbeitet. Um die Produktivität des Verfahrens zu steigern, erfolgt das zeitintensive Abkühlen auf einem Karussell mit mehreren 
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Kühl- und Heizstationen. Da die resultierende Bauteilqualität durch die Homogeni-tät des Vormaterials bestimmt wird, wird der Temperaturgradient im Bolzen durch Isolation von Kopf und Fuß der Kokille reduziert (67).  Das NRC-Verfahren bietet den Vorteil der Verwendung von konventionellen Gusslegierungen, so dass eine aufwendige Vormaterialherstellung entfällt. So kön-nen die bis zu 50 % Kreislaufmaterial, im Gegensatz zum Thixogießverfahren, wo das Kreislaufmaterial meist von externen Lieferanten in den thixogießbaren Zu-stand gebracht wird, hausintern eingeschmolzen und unmittelbar wiederverwen-det werden (68).  
RHEOMETAL®-Prozess Durch Aufschmelzen eines Festkörpers, dem sogenannten EEM (Enthalpy Exchan-ge Material) unter Rührbewegung werden im RHEOMETAL®-Prozess zum einen viele Keime erzeugt und dispergiert, zum anderen wird der Schmelze massiv Wärme entzogen. Infolge des starken Wärmeentzugs können auf diese Weise in kurzer Zeit große Mengen an Rheovormaterial bereitgestellt werden, wobei durch die hohe Keimdichte dennoch ein globulitisches Gefüge entsteht. Nach (69) konn-ten Bolzen von 120 kg Gewicht in weniger als 30 s erzeugt werden. Eine Tempera-turkontrolle ist dabei insofern unnötig, als dass das zugesetzte EEM genau auf Temperatur und Menge der Schmelze abgestimmt wird. EEM kann dieselbe oder aber auch eine andere Legierung sein, so dass es möglich ist, neue Legierungen oder auch Verbundwerkstoffe während des RHEOMETAL®-Prozesses herzustellen (69). 
Rinnenverfahren  Das innerhalb dieser Arbeit untersuchte Rinnenverfahren beruht auf den Grundla-gen der Cooling Slope Technologie. Allerdings werden als wesentliche, für die glo-bulitische Gefügeausbildung verantwortliche Einflussfaktoren nicht die Scherung auf der Kühlplatte benannt, sondern die umfangreiche Keimbildung auf der tem-perierten Gießrinne und die anschließende verzögerte Abkühlung (1). Da das Rin-nenverfahren detailliert in Kapitel 2.5.1 (S. 64) vorgestellt wird, soll an dieser Stel-le nicht weiter darauf eingegangen werden. 
Swirled Enthalpy Equilibration Device (SEED)  SEED ist ein von Alcan patentiertes Verfahren zur Herstellung teilflüssiger Suspen-sionen (70), (71). Der Prozess gliedert sich in zwei Hauptschritte. Zum einen den Entzug von Wärme zur Erzeugung einer Fest-Flüssig-Suspension, zum anderen die 
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Drainage überschüssiger eutektischer Schmelze vor der Formgebung. Letzterer stabilisiert den SSM-Bolzen, so dass Bolzengewichte von bis zu 18 kg erreicht werden können (72). Die SEED Technologie basiert auf dem Patent EP 1358956A1 (63). Nach raschem Wärmeentzug aus der Schmelze in die Form wird zusätzlich durch mechanisches Rühren ein globulitisches Gefüge eingestellt (72). 
Semi-Solid Rheocasting (SSR)  Der SSR-Prozess wurde am Massachusetts Institute of Technology (MIT) auf Grundlage experimenteller Arbeiten entwickelt. Entgegen früherer Annahmen wird nicht die Scherung von Dendriten, sondern die Liquidustemperatur als maß-geblicher Einfluss für die Bildung globulitischen Gefüges angeführt (73). Das pa-tentierte Verfahren (74) ist an die Firma Idra exklusiv lizenziert und daher auch unter der Bezeichnung Idra-SSR bekannt. Beim Semi-Solid Rheocasting werden konventionelle schmelzflüssige Legierungen in einem Tiegel durch einen kurzfris-tig eingetauchten, rotierenden Kühlstab aus Kupfer in den teilflüssigen Tempera-turbereich überführt und anschließend bis zur Prozesstemperatur abgekühlt. An-stelle ständigen Rührens wird die Schmelze so rasch unter die Liquidustemperatur gekühlt, eine hohe Keimzahl in die Schmelze eingebracht, diese homogen verteilt und damit die Erstarrung eingeleitet (73), (75). Ein großer Vorteil des Verfahrens ist die einfache Adaption an den Druckgießprozess (76). 
Sub-Liquidus Casting (SLC)  Das SLC-Verfahren wurde von der Firma THT Presses Inc. aus Dayton, Ohio entwi-ckelt und verfolgt das Ziel eines einfachen SSM-Prozesses, der alle notwendigen Prozessschritte in der Gießmaschine vereint und ohne weitere Peripherieanlagen auskommt. Dadurch kann eine Zeitersparnis erzielt werden (77).  Die Haupteinflussgröße für die globulitische Gefügeausbildung ist die Tempera-turkontrolle in der Gießkammer. Wegen der sehr schnellen Abkühlung der Schmelze über die Gießkammerwand bildet sich eine feste Randschale mit Fest-phasenanteilen zwischen 55 % und 100 %, die aber während der Formgebung ab-geschert wird und im Pressrest verbleibt. Die teilflüssige Suspension, welche die Formkavität füllt, weist nach (78) einen Feststoffanteil von 45-55 % auf. Die im Sub-Liquidus Casting verwendeten Gießmaschinen besitzen eine vertikal operie-rende Gießkammer und eine horizontal geteilte Form. Ähnlich wie beim Thixomolding, wird auf aufwändige Gießläufe verzichtet, infolgedessen die Gieß-kammer direkt über ein Anschnittsystem mit der Kavität verbunden ist. Über ei-nen vergleichsweise großen Kolben, welcher mit kurzem Hub arbeitet, können 
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große Schmelzevolumina – bis über 100 kg sind denkbar – verarbeitet werden, was zudem eine genaue Temperatursteuerung vereinfacht (78). 
Super Rheocasting Grundlage für das Super Rheocasting ist das Prinzip der heterogenen Keimbildung in einer übersättigten Lösung. Feine Ausscheidungen, die sich während der Abküh-lung einer übersättigten Schmelze bilden wirken dabei kornfeinend. Bei langsamer Abkühlung resultiert ein globulitisches Gefüge. Verläuft die Erstarrung schnell, z.B. im Druck oder Kokillenguss, so wächst die Primärphase zwar dendritisch, auf-grund der vielen Körner jedoch sehr fein, was zu verbesserter Bauteilqualität führt (79) und (80). 
Twin-Screw Rheoforming Das Twin-Screw Rheoforming-Verfahren wurde an der Brunel University Uxbridge entwickelt und besteht im Wesentlichen aus zwei Schraubenspindeln, die in gerin-gem Abstand zueinander im Eingriff stehen. Der Prozess beginnt mit der Zufüh-rung einer bestimmten Menge flüssiger Schmelze in den Extruder. Das flüssige Me-tall wird anschließend rasch auf SSM-Prozesstemperatur gekühlt. Dabei erfährt die teilflüssige Suspension starke Scherung und Turbulenzen, wodurch sich ein globu-litisches Gefüge ausbildet. Innerhalb einer Taktzeit von 30 s wird die Suspension in die Gießkammer einer Formgebungseinheit (z. B. einer Kaltkammer Druck-gießmaschine) überführt und verpresst (81) und (82).  
Vexocast Verfahren Im Vexocast Verfahren der Firma Ritter aus Wendlingen wird in einer separaten Behandlungskammer Schmelze unter elektromagnetischem Rühren und Zugabe von Metallpulver als Keimbildner sehr zügig in den teilflüssigen Zustand über-führt. Dadurch sind sehr geringe Fertigungszyklen von nur 15 s möglich. Das Rhe-ovormaterial wird unmittelbar zur Formgebung in eine Druckgießmaschine über-führt (35). 
2.3.3. Anwendungsbeispiele Nur wenige der vorgestellten Verfahren wurden zur Serienproduktion eingesetzt. Allgemeine Gründe, weshalb SSM-Guss trotz der unbestrittenen Vorteile bis heute keine echte Konkurrenz zum Druckgießen ist, sind in Kapitel 2.2.7, S. 32 genannt. So hat das Thixogießen nur für spezielle Bauteile, mit besonders hohen Anforde-rungen bspw. an die Druckdichtigkeit, nachhaltig Anwendung gefunden. Die Firma 
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Thixalloy® Components GmbH, Tochter der Salzburger Aluminium AG, sei an die-ser Stelle als Beispiel für ein solches Unternehmen genannt.  Abbildung 2-22 zeigt einige Anwendungsbeispiele für thixo- oder rheogegossene Bauteile. Diese zeichnen sich u. a. durch Kombinationen aus dick- und dünnwandi-gen Bereichen, Hinterschneidungen oder Sicherheitsrelevanz aus. Hauptabnehmer ist die Automobilindustrie. 
 
 
 
Gurtumlenker Daimler 
[SAG Thixalloy] (83) Luftspeicherdeckel Audi [SAG Thixalloy] (83) Türrahmenknoten Audi A8 [SAG Thixalloy] (83) 
  
 
Radnabe 
[Georg Fischer] (84) 
Motorblock Honda Accord 
[Honda] (66) Querlenker Daimler W220 [Alcan Singen GmbH] (85) 
 
  
Anschlussflansch 
[VW AG] (86) Zylinderkopfhaube BMW [SAG Thixalloy] (83) Turbolader-Impeller [ACC] (87) 
Abbildung 2-22: Anwendungsbeispiele für Aluminium-SSM-Gießverfahren  
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Ein hier hervorzuhebendes Beispiel ist ein Motorblock der Firma Honda aus ei-ner Al-Si-Cu-Legierung mit eingegossenen Graugussbuchsen (Abbildung 2-22). Die besondere Relevanz für diese Arbeit begründet sich durch den Einsatz verlorener Sandkerne, mit dem eine Closed-Deck-Konstruktion realisiert werden konnte. Bei dem Motorblock für den Honda Accord handelt es sich wahrscheinlich um das schwerste je in einem SSM-Verfahren in Serie hergestellte Bauteil (1). Um dies zu realisieren, wurde eigens ein neuer Prozess entwickelt, der auf mechanischem Rühren basiert und mit einer Echtzeit-Qualitätskontrolle des teilflüssigen Vorma-terials ausgestattet ist (vgl. Kap. 2.3.2 - „Honda Prozess“). In diesem Verfahren konnten auch sehr dünne Bauteilbereiche (3 mm) mit hoher Qualität abgebildet werden. Zudem konnte aufgrund des porenarmen Gefüges eine Wärmebehandlung zur Steigerung der mechanischen Eigenschaften durchgeführt werden.  Aus den geringeren Metallgeschwindigkeiten im Vergleich zum Druckgießen re-sultieren darüber hinaus deutliche Vorteile für den Einsatz von Sandkernen. Die-ser Vorteil ist auch Basis der im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Versuche mit dem Rinnenverfahren.  Auf die Technologie der Herstellung verlorener Kerne, die für einen solchen Pro-zess notwendig sind, soll im Folgenden eingegangen werden.  
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2.4. Verlorene Kerne im Druckgießprozess 
2.4.1. Verlorene Kerne Verlorene Kerne werden danach unterschieden, ob sie nach dem Gießvorgang im Bauteil verbleiben oder entfernt werden (17). Im Gussteil verbleibende Kerne werden nach (17) als permanente Kerne bezeichnet. Diese weisen in der Regel ei-ne deutlich geringere Dichte als das zu gießende Metall auf. So finden beispiels-weise Schäume aus Aluminium oder Stahl (88) und (89), sowie leichte Materialien wie z. B. Aluminium-Eisen-Magnesiumsilicat (Vermiculit) Anwendung (90), (91). Gegenstand dieser Arbeit sind verlorene Kerne beim Druckgießen teilflüssiger Metalle. Aufgrund der höheren Drücke und Metallgeschwindigkeiten ist ein Ein-satz herkömmlicher Kernsandsysteme schwierig, da diese in der Regel für den Schwerkraftguss entwickelt wurden und nur geringen mechanischen Belastungen standhalten. Aus diesem Grund ist es nötig, spezielle Gieß- und Anschnittsysteme oder Kernwerkstoffe einzusetzen. Neben den im herkömmlichen Schwerkraftguss verwendeten Sandkernen finden bei speziellen Anforderungen auch Kerne aus Glas, Harz, niedrigschmelzenden Metallen, Salz und weiteren Materialien Anwen-dung. Die Unterscheidung der Systeme nach Ihrem Formgrundstoff bietet sich da-mit an. 
2.4.2. Kernwerkstoffe Neben gängigen Kernwerkstoffen, wie z. B. Sand, kommen bei der Kernherstellung auch Spezial- und Sonderwerkstoffe zum Einsatz. In diesem Kapitel wird ein Über-blick relevanter Kernmaterialien für den Druck- und Rheogießprozess gegeben und auf die speziellen Eigenschaften eingegangen. 
Sand Der Einsatz von Sandkernen im Schwerkraftgießen ist Stand der Technik. Dabei werden verschiedene Verfahren angewandt, wobei sich diese im Wesentlichen in der Art des Bindemittels (organisch, anorganisch), der Verfestigung (innere Selbstaushärtung, Begasung), dem Temperaturniveau während der Herstellung und Aushärtung (Hotbox, Warmbox, Coldbox, Coldbox-plus) sowie in der Formge-bung (schabloniert, geschossen) unterscheiden. In Abbildung 2-23 sind die Anteile der verschiedenen Sandkernbindersysteme an der Gesamtproduktion (92) darge-stellt. Die Qualität der eingesetzten Kerne ist ein entscheidender Faktor für Ober-flächenqualität des Bauteils und bestimmt damit wesentlich den Aufwand an Nachbearbeitung (93). 
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Abbildung 2-23: Anteile der Kernbindersysteme an der Produktion in Deutsch-land 2006 (92) Die Kernfertigung, sowohl von Voll- als auch von Hohlkernen erfolgt heute in der Regel in Kernblas-, Kernschütt- oder Kernschießmaschinen. Letztere werden vor allem im Maskenformverfahren (Croning-Verfahren) eingesetzt, welches im Rah-men dieser Arbeit keine Anwendung findet und daher an dieser Stelle nicht weiter behandelt wird. Der Großteil der Sandkernherstellung erfolgt im Kernschießver-fahren.  In der Bindertechnik kommen vor allem Coldbox-Verfahren zum Einsatz. Um die Kernfestigkeiten zu steigern, werden die sogenannten Warm- und Hotboxverfah-ren eingesetzt. Im Wesentlichen wird in beiden Fällen ein spezieller Härter durch Wärme aktiviert, wodurch sehr starke Bindungen erreicht werden.  Die Bezeichnung der Verfahren hat ihren Ursprung in der Temperatur der Kern-kästen, die bei Coldbox zwischen 10 und 30 °C und bei Warm- sowie Hotboxver-fahren in der Regel zwischen 130 und 170 °C liegt (93). Die Aushärtung des Sand-Binder-Gemenges erfolgt üblicherweise durch eine gesonderte Begasung, wobei das umweltschädliche Gas meist abgesaugt und weiter behandelt werden muss. Für die Versuche im Rheogießen wurden Kerne mittels Wasserglas-CO2-Verfahren und im PUR-CB-Amin-Verfahren hergestellt. 
Wasserglas-CO2-Verfahren (WG-CB) Das Wasserglas-CO2-Verfahren spielt mit einem Anteil von 4 % an den gashärten-den Kernherstellungsverfahren im Jahre 2006 in Deutschland  absolut gesehen nur eine untergeordnete Rolle (92). Wassergläser sind synthetische, wasserlösliche Alkalisilikate mit amorpher Struktur. In der Gießereiindustrie werden ausschließ-lich Wassergläser verwendet, die aus einem Gemenge von Wasser, Kieselsäure (SiO2) und Natriumoxid (Na2O) bestehen. Mit Hilfe von Kohlehydraten, Kunstharz-
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zusätzen oder Alkoholen können wichtige Eigenschaften wie das Zerfallsverhalten, die Verarbeitungseigenschaften und die CO2-Reaktivität gesteuert werden. Die Durchmischung der Bestandteile findet beispielsweise in Chargen- oder Durch-laufmischern statt. Nach der Füllung des Kernkastens folgt die Aushärtung durch CO2-Begasung. Dabei entstehen Soda und gelförmige Kieselsäure, welche die Bin-derbrücken zwischen den Sandkörnern bildet. Das sogenannte Modul, das ge-wöhnlich zwischen 2 und 3 liegt, beschreibt die Bindungseigenschaften über das Verhältnis von Kieselsäure zu Natriumoxid (94). Bei einem hohen Modul sind die Viskosität, Reaktivität und Anfangsfestigkeit ebenfalls hoch, allerdings steigt mit zunehmenden Werten auch die Überhärtungsgefahr. Der Zerfall wird dabei be-günstigt, die Endfestigkeit und die Lagerfähigkeit der Kerne sinken allerdings. We-gen des in der Atmosphäre enthaltenen CO2 müssen vorbereitete Wasserglas-Kernsande, insbesondere bei Lagerung über mehrere Tage, luftdicht verwahrt werden. Das Wasserglas-CO2-Verfahren ist umweltfreundlich und unproblema-tisch in Bezug auf die Arbeitsplatzbelastung. Außerdem sind die Binderkosten ge-ring. Wasserglaskerne besitzen eine hohe Anfangsfestigkeit und sind sofort ver-wendbar. Verglichen mit PUR-Coldbox-Kernen ist die Kernfestigkeit jedoch gering und der Zerfall schlecht. Außerdem ist die Wiederverwertbarkeit des Sandes mä-ßig (95). Die fertigen Kerne sind wasserempfindlich und damit nur begrenzt la-gerbar. Im Wasserglas-CO2-Verfahren können Biegefestigkeiten bis 250 N/cm2 erreicht werden (96).  
PUR-Coldbox-Amin-Verfahren (PUR-CB) In den deutschen Gießereien der Automobilzulieferer werden hauptsächlich Kerne im PUR-Coldbox-Verfahren mit Aminbegasung hergestellt (92). Grundlage dieses Verfahrens ist eine Polyaddition von Phenolharz- und Polyisocyanatlösungen mit einem nebel- oder gasförmigen Katalysator (tertiäre Amine) zu festem Po-lyurethanharz (PUR). Der Bindergehalt liegt in der Regel zwischen einem und zwei Massenprozent des Sandes, bei einer anteilig gleichen Mischung beider Binder-komponenten. Die besonderen Vorteile des PUR-Coldbox-Verfahrens sind kurze Härtungszeiten, hohe Kernfestigkeiten, die Möglichkeit filigrane und komplexe sowie große Kerne (PUR-Coldbox-Sande fließen sehr gut) zu erzeugen und ein sehr guter Kernzerfall. Letzterer resultiert aus der thermischen Lösbarkeit der Binderbrücken. Nachteile sind der starke Festigkeitsabfall bei Feuchtigkeitsein-fluss und Kälte sowie die maximale Sandtemperatur bei der Kernherstellung (30 °C) und die Gesundheits- und Umweltschädlichkeit des Amins (97) und (98). PUR-Coldbox-Kerne sind für alle Gusswerkstoffe einsetzbar und erreichen Biege-
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festigkeiten von 550 N/cm2. Durch Schlichten und trocknen bei 150 °C können diese weiter auf bis zu 700 N/cm2 gesteigert werden (99). 
Warmbox-/Hotbox-Verfahren Durch den Einfluss von Wärme, die über vorgewärmte Kernkästen eingebracht wird, werden im Warm- und im Hotboxverfahren Binder aktiviert und die Festig-keiten der Kerne auf diese Weise gesteigert. Im Hotbox-Verfahren wird ein schwa-cher Härter durch viel Wärme aktiviert, während im Warmbox-Verfahren eine re-lativ geringe Energiezufuhr ausreicht, um den Härtevorgang auszulösen. Die Kern-kastentemperaturen liegen dabei zwischen 130 und 170 °C. „Die beim Warmbox-Verfahren verwendeten stickstofffreie Furanharzbinder ergeben sehr hohe Kern-festigkeiten“ (93), weswegen sich dieses Verfahren besonders zur Herstellung von Kernen für das Druckgussverfahren eignet. Hotbox-Verfahren haben industriell kaum Bedeutung. Im Wasserglas-Warmbox-Verfahren können Biegefestigkeiten bis etwa 550 N/cm2 erreicht werden (96).  
Salz Salz als Kernmaterial bietet verschiedene Vorteile, wobei insbesondere eine ge-ringe Porosität bei hoher Festigkeit – Salz besitzt keramische Eigenschaften – und dennoch sehr guter Entformbarkeit zu nennen sind. Die Maßhaltigkeit von Salz-kernen ist gut, deren Oberfläche sehr glatt, so dass auf Oberflächenschlichten ver-zichtet werden kann (100). In der Regel wird reines Natriumchlorid entweder schmelzflüssig (101) oder durch Pressen und Sintern in Form gebracht. Letztere Methode ist mit der Keramikherstellung vergleichbar, wobei die Festigkeit eines Grünlings bei hoher Temperatur und teils hohem Druck bedeutend verbessert wird. Die sehr komplexen Vorgänge während des Sinterns hängen von Grundma-terial und Zuschlägen, der Reinheit, Korngröße, Packungsdichte und der Brennat-mosphäre ab. Der Verlauf des Kornwachstums beim Sintern ist in Abbildung 2-24 dargestellt. Außer durch Pressen können die Salzgrünlinge auch mit Kernschieß-maschinen produziert werden. Ein besonderer Vorteil gegenüber der Herstellung von Sandkernen ist, dass dabei ohne Bindemittel und Härter, infolgedessen ohne umweltschädliche, organische Emissionen, hohe Kernfestigkeiten erzielt werden können. Da der Energieeintrag während des Gießens dadurch allerdings nicht zum Festigkeitsverlust und Zerfall der Salzkerne führt, müssen diese im Wasserbad entfernt werden. Das gelöste Salz kann mit gängigen Verfahren unproblematisch wiedergewonnen werden.  
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Außer reinem Natriumchlorid kommen auch Mischungen aus Salz und Kerami-ken zum Einsatz (102). Dabei wird die Keramik (0-20 % Anteil) als Faser, Partikel, Whisker oder in Form von Plättchen eingebracht. Kerne dieser Art können bei Temperaturen bis 675 °C verwendet werden. Für den Einsatz bei höheren Tempe-raturen, ist ein zusätzlicher Überzug aus isolierender Keramik aufzubringen. Das Entfernen der Kerne erfolgt ebenfalls in flüssigem Wasser und/oder in Wasser-dampf. Auch hier ist das Recyceln des Salzes möglich.  Da das notwendige Produktions-Know-how und die benötigten Sinteranlagen in der Regel in den Gießereien nicht vorhanden sind, kann die Salzkernproduktion nur in seltenen Fällen direkt vor Ort des Einsatzes erfolgen. Dieser Nachteil, die etwa fünfmal höheren Kosten von NaCl gegenüber Quarzsand sowie die enormen Mengen aufzubereitender Salzlösung relativieren die genannten Vorteile. 
Abbildung 2-24: Kornwachstum während eines Sinterprozesses (103) 
Metall Metallkerne zeichnen sich im Vergleich zu den anderen Kernmaterialien beson-ders durch eine hohe Festigkeit und Härte bei gleichzeitig guter Zähigkeit sowie einer sehr guten Formstabilität während der Erwärmung aus. Die Herstellung von Ausschmelzkernen erfolgt idealerweise im Niederdruck-Kokillengießen. Dabei kann der Metallkern im Gegensatz zum Schwerkraftguss bei geeigneter Geometrie hohl gegossen und Material gespart werden. In der Regel werden Metallaus-schmelzkerne aus Zinn- und Zinklegierungen hergestellt.  
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Konventionellen Zinnlegierungen werden weitere Metalle mit niedrigem Schmelzpunkt wie Bismut, Blei, Cadmium und Indium zugesetzt, wodurch Liqui-dustemperaturen zwischen 47 °C bis 200 °C eingestellt werden können. Zinnba-siskerne werden beim Kunststoffspritzgießen eingesetzt und obwohl die Verarbei-tungstemperatur hochschmelzender Kunststoffe über der Solidustemperatur der Metallkerne liegt, kommt es nicht zu Anschmelzungen. Grund dafür sind die unter-schiedlichen thermischen Eigenschaften beider Werkstoffe (z. B. cPoly-amid6.6 = 1670 J/Kkg, cZinn,25 °C = 213 J/Kkg, λPolyamid6.6 = 0,24-0,28 W/mK, λZinn,0-100 °C = 66,8 W/mK). Die Wärme wird derart schnell in den Kern abgeleitet, dass dessen Solidustemperatur nicht überschritten wird (104).  Zinklegierungen, die für Ausschmelzkerne verwendet werden, enthalten als Hauptlegierungsbestandteile Aluminium und Kupfer (Abbildung 2-25 zeigt das ternäre Zustandsdiagramm Zn-Al-Cu), wodurch sowohl die mechanischen, insbe-sondere die Härte, Festigkeit und Schlagbiegezähigkeit als auch die Gießeigen-schaften verbessert werden (105). Der zur Festigkeitssteigerung ideale Alumini-umgehalt liegt zwischen drei und vier Prozent.  
Abbildung 2-25: Ternäres Zustandsdiagramm Zink-Aluminium-Kupfer (93) 
 Kunststoffe Um Kunststoffe als Kernmaterial im Druckgießprozess einsetzen zu können, müssen diese verschiedenen Anforderungen genügen. Einerseits ist eine ausrei-chend hohe Temperaturbeständigkeit beim Kontakt mit Aluminiumschmelze ge-fordert, so dass der Kern beim Gießen form- und oberflächenstabil bleibt. Ande-rerseits ist eine gute Ausformbarkeit der Kerne zu gewährleisten, ohne dass z. B. giftige Gase entstehen. Um Umweltbelastungen und Kosten zu reduzieren, ist dar-
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über hinaus eine Recyclingfähigkeit des Kunststoffs wünschenswert. Kunststoffe sind in bestimmten Temperaturbereichen gegenüber anorganischen Medien (Mi-neralsäuren, Laugen, wässrige Salzlösungen) chemisch beständig. Dagegen wer-den sie von organischen Lösungsmitteln wie Alkohol, Benzin und Aceton angegrif-fen. Elastomere sind als Kernmaterial ungeeignet, da sie weitmaschig vernetzt und bei Standardtemperatur flexibel sind. Bei den zur Kernherstellung ausgewählten, potentiell geeigneten Kunststoffen handelt sich ausschließlich um Thermoplaste, da diese neben der guten Tempera-turbeständigkeit auch schmelzbar sind und so ggf. wiedergewonnen werden kön-nen (Tabelle 2-7). Zu ihnen gehören auch die Standardkunststoffe Polyethylen, Polypropylen, Polystyrol und Polyvinylchlorid sowie die technischen Kunststoffe Polyamid und Polycarbonat (106). Ihre Dichte liegt zwischen 0,91 g/cm3 (PP) und 1,41 g/cm3 (POM). Dichte, E-Modul, Zugfestigkeit, Schmelzpunkt und Wärmeleit-fähigkeit liegen deutlich unter den Werten von Metallen.  
Tabelle 2-7: Eigenschaften vorausgewählter Thermoplaste (107) und (108) 
Bezeichnung Kürzel 
E-Modul Rm TS λ c TZ 
[kN/mm2] [N/mm2] [°C] [W/mK] [kJ/kgK] [°C] 
Polycarbonat PC 2,2-2,4 55-75 220-230 0,19-0,22 1,2 >300 
Polypropylen PP 1,2-1,45 25- 40 ~160-165 0,1- 0,22 1,7- 1,9 >270 
Polystyorol PS 3,2 34-51 90 0,1- 0,17 1,2 >250 
Acrylnitril-Butadien-
Styorol ABS 2,1-2,4 37 105 0,17 1,2 >260 
Polyetherketon PEK 3,7-4,1 90 ~340-350 0,25 0,32 >260 
Polyamid 6.6 PA(6.6) 2,7-3,5 82 ~260 0,25 1,67 >300 
Polyoxymethylen POM 3,0-3,1 70 ~165 0,22-0,24 1,5 >240 TS: Schmelztemperatur, λ: Wärmeleitfähigkeit, c: spezifische Wärmekapazität, TZ: Zersetzungstemperatur Thermoplaste sind teilkristallin oder amorph. Letztere besitzen keinen diskreten Schmelzpunkt, sondern ähnlich wie Glas einen Übergangsbereich. Da sie nicht ver-netzt sind, können ganze Moleküle oberhalb der Glastemperatur ihren Platz wech-seln, weshalb sie in der Wärme plastisch verformbar, schmelz- und schweißbar sind. Im Gegensatz zu Duroplasten ist die Änderung des Aggregatzustands fest-flüssig bei Thermoplasten reversibel. Jenseits des schmelzflüssigen Zustands zer-setzen sich Thermoplaste und verdampfen.  
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Harze Unter Harzen, welche ebenfalls zu den Kunststoffen zu zählen sind, werden „harte bis weiche, organische, nicht kristalline Produkte“ zusammengefasst. „Normaler-weise haben Harze einen Schmelz- oder Erweichungsbereich und sind im Festen spröde“ (109). Aufgrund der Vielzahl an unterschiedlichen Harztypen existiert auch ein ebenso breites Anwendungsspektrum. Typisch sind jedoch Anwendun-gen, welche die festigkeitsgebenden, adhäsiven Eigenschaften verwenden, wie für Leime und Klebstoffe. Weiter typisch ist der Einsatz zur Oberflächenveredlung und Oberflächenversiegelung aber auch zur Formherstellung. Ein Patent zur Herstel-lung von Kernen aus Harz ist der Firma Toyota 1998 erteilt worden (110). Bei der Auslegung muss auf ein ausreichendes Kernvolumen geachtet werden, damit das Harz ausreichend Wärme aufnehmen kann, ohne jedoch aufzuschmelzen.  
Glas Gebrauchsglas hat eine Dichte von 2,5 g/cm³. Die mechanischen Eigenschaften va-riieren sehr stark. Die Bruchfestigkeit wird stark von der Qualität der Oberfläche bestimmt. Glas ist weitgehend resistent gegen Chemikalien. Eine Ausnahme ist Flusssäure; sie löst das Siliziumdioxid und wandelt es zu Hexafluorokieselsäure. Andere Gläser weisen höhere Löslichkeiten in Säuren auf. So findet das System BaO-B2O3-(SiO2) bei der Herstellung von säurelöslichen Glaskernen Anwendung (111). Als lösende Säure wird zehnprozentige Essigsäure bei 80 °C eingesetzt, wo-bei das Herauslösen ein langwieriger Prozess ist. Das gelöste Glas kann vollständig wiedergewonnen werden. Denkbar sind auch Hohlkerne, welche durch die Erstar-rungsschrumpfung des Gussteils zerbrechen und derart entfernt werden können. 
Keramik Keramiken zeichnen sich durch eine hohe Festigkeit und besonders hohe Druckre-sistenz aus. Dieser grundsätzliche Vorteil wird durch die schwierige Entfernbar-keit stark eingeschränkt. Ein Einsatz für Kerne aus Keramik bietet sich daher in erster Linie nur in Bauteilaußenbereichen mit geringen Hinterschneidungen an. So wurden z. B. am Gießerei-Institut der RWTH Aachen University Untersuchungen zur Darstellung von Gewindebohrungen beim Thixoforming von Stahl mittels ke-ramischen Kernen der Firma Heinrich Stadtmüller GmbH durchgeführt (112). Das Herauslösen der Kerne erfolgte durch Sandstrahlen. Die Resistenz der eingesetz-ten Keramikkerne gegen Infiltration hing dabei deutlich von deren Ausrichtung zum Metallstrom ab. Ein weiterer Nachteil von Keramiken ist die Thermoschock-empfindlichkeit, wodurch ein Einsatz als Kernmaterial erschwert wird. 
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2.4.3. Kerneigenschaften Um Kerne erfolgreich einsetzen zu können, sind verschiedene Materialeigenschaf-ten Voraussetzung. So müssen etwa die Festigkeiten von Gusswerkstoff und Form-stoffsystem den Anforderungen entsprechen. Bei unzureichenden Eigenschaften sind z. B. Penetration oder die Deformation von Kern respektive Gussteil die Folge.  Für den wirtschaftlichen Einsatz sind die Zerfalls- bzw. Entformungseigenschaf-ten des Kerns maßgeblich. Dabei sind auch die Auswirkungen der Entkernung auf das Gussteil zu beachten. Dementsprechend sind Auswasch- oder Ausschmelzvor-gänge derart auszulegen, dass es nicht zu unerwünschter Beeinflussung von Gefü-ge oder Materialhomogenität kommt. Darüber hinaus muss ebenso die Wieder-verwertbarkeit und ein möglicher Entsorgungsaufwand des Kernmaterials geprüft werden. Dies ist zwar unabhängig von der Funktion des Kerns, bestimmt jedoch wesentlich die Wirtschaftlichkeit des Verfahrens. Diesbezüglich sind insbesondere auch Umweltaspekte zu berücksichtigen. So entstehen beispielsweise Amin-Emissionen bei der Herstellung von PUR-CB-Kernen, die kostenintensiv aufzube-reiten sind. Die Reduzierung und Vermeidung von Emissionen ist ein Arbeits-schwerpunkt der Gießereibranche (95). Mittel- und langfristig ist Wirtschaftlich-keit nur nachhaltig umweltverträglich möglich. An der Grenzfläche zwischen Metall und Kern wechselwirken der metallostati-sche Druck, die Benetzbarkeit des Formstoffs, die Oberflächenspannung und die Kapillarkräfte. Hohe metallostatische Drücke begünstigen das Eindringen der Schmelze in den Formstoff, wobei eine starke Rauigkeit die Gefahr von Penetration und Formstoffabrieb erhöht. Dementgegen wirkt eine glattere Oberfläche (113) respektive die Grenzflächenspannung, welche ebenfalls von der Benetzbarkeit, der Oberflächenspannung und den Kapillarkräften beeinflusst wird (Abbildung 2-26).  
 
Abbildung 2-26: Kräftever-hältnisse an der Grenzfläche Metall/Formstoff (113)  Bei hohen Druck- oder Scherbelastungen können sich Formstoffpartikeln vom Kern lösen und im Gussteil eingeschlossen werden, was ggf. zu Ausschuss führt. Die beim Gießvorgang entstehenden Kerngase können zu Gussfehlern wie Poren 
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und Blasen oder, bei mangelhafter Gasabfuhr, sogar zum Platzen des Gussteils füh-ren (17). In Tabelle 2-8 sind die wichtigsten Eigenschaften der verwendeten Formstoffe zusammengefasst.  
Tabelle 2-8: Vergleich der wichtigsten Kerneigenschaften 
Werkstoff Festigkeit Rauigkeit Entfernbar-keit 
Wiederver-
wertbarkeit 
Schadstoff-
belastung 
Salz hoch gering gut hoch gering 
Kunststoff mittel gering mittel bis gering mittel bis gering mittel bis gering 
Metall sehr hoch gering gut hoch gering 
Sand,  
geschlichtet 
gering bis mittel mittel bis gering gut bis sehr gut hoch gering bis hoch 
Sand, unge-
schlichtet 
gering bis mittel hoch gut bis sehr gut hoch gering bis hoch 
2.4.4. Kernveredelung Die Kerneigenschaften lassen sich durch verschiedene Methoden verbessern. In der Industrie erfolgt dies vornehmlich durch den Einsatz von Schlichten, welche durch eine glatte Oberfläche die Abriebfestigkeit erhöhen, wodurch Penetration, Auswaschungen oder Erosion reduziert werden. Darüber hinaus können Schlich-ten wärmeisolierend sein, so dass auf diese Weise Kaltläufe vermeidbar sind. Wei-terhin soll eine Reduzierung der Klebneigung zwischen Metall und Kern erreicht werden. Die Schlichte dient ebenfalls als Barriere für Formgase, die in Kontakt mit der Schmelze in unerwünschter Weise reagieren, z. B. führen Schwefelanteile von Sulfonsäuren in Eisenguss zum Verlust von Kugelgraphitanteilen infolge einer Magnesiumverarmung im Randbereich.  Neben Überzügen, kann eine Kernveredlung auch durch eine Erhöhung der Sandkernfestigkeit insbesondere innerhalb einer Randschale erreicht werden. So beschreiben Patente der japanischen Firmen Ryobi und Mitsubishi Motors die Er-zeugung mehrerer fester Schichten an der Kernoberfläche (114) (115). Dazu wer-den harzgebundene Sandkerne zuerst in einen alkoholbasierten Schlicker aus Phenolharz und fein-pulverförmigem Feuerfestmaterial getaucht und anschlie-ßend durch Wärme gehärtet. Nach der Abkühlung, wird der Kern abermals in den Schlicker getaucht und an Luft getrocknet. Eine dritte Schicht wird mittels eines Schlickers aus Wasser, Glimmer oder Graphitflocken sowie Stahlpulver erzeugt 
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und in Hitze gehärtet. Ein derart veredelter Kern ist laut Patentschrift erfolgreich im Druckguss einsetzbar. Die Randfestigkeit der Kerne kann auch durch Optimierung der Aushärtung ver-bessert werden. So besitzen Coldbox-Kerne normalerweise hohe Innen-, jedoch infolge Einfluss von Feuchtigkeit nach außen abnehmende Festigkeiten. Dieser Gradient kann durch Wärme umgekehrt werden. Um dennoch eine gute Ausform-barkeit zu gewährleisten, werden geringere Binder- und Härtermengen eingesetzt, so dass zwar eine feste Randschale nach der Wärmebehandlung entsteht, der Kern nach dem Guss aber gut zerfällt. Um einen erfolgreichen Einsatz im Druckguss zu ermöglichen, sind die Binder-/Härteranteile zur Steigerung der Kernfestigkeit un-ter Umständen jedoch auf Kosten der Entformbarkeit höher einzustellen als es z. B. im Kokillenguss üblich ist. Die Wärmebehandlung kann entweder nachträglich an Coldboxkernen oder durch eine Erwärmung der Kernkästen erfolgen (Warmbox, Hotbox). Der durch die Wärme erzielte Effekt basiert auf der Erhöhung der Bin-derteilchenbeweglichkeit, infolgedessen der Ordnungs- und Vernetzungsgrad des Bindergeflechtes an der Oberfläche steigt. Je länger wärmebehandelt wird, desto höher ist die resultierende Festigkeit. Bei einer derartigen Veredelung von Cold-boxkernen muss die Temperbehandlung unmittelbar nach der Herstellung bei 150 °C durchgeführt werden. Derart kann eine Steigerung der Festigkeit der Kern-oberfläche um etwa 70 % innerhalb einer Stunde erzielt werden (116).  Salzkerne sind von Natur aus hochfest, so dass keine zusätzliche Veredelung notwendig ist. Bei Metallausschmelzkernen dient ein Auftrag z. B. von Bornitrid-schlichte der Passivierung zur Vermeidung der Legierungsbildung zwischen Kern und Guss.  
2.4.5. Gussfehler Die Herstellung völlig fehlerfreier Bauteile ist unter technischen Bedingungen im Druckgießen nicht möglich. Kerne stellen grundsätzlich Hindernisse für die flie-ßende Schmelze dar, welche die Formfüllung beinträchtigen. Typische Fehler, be-dingt durch die Verwendung von Kernen und Kernschiebern sind Lufteinschlüsse und Oxideintrag durch Turbulenzbildung, Lunker sowie Kaltläufe oder Warmrisse. Insbesondere beim Einsatz von Sandkernen können darüber hinaus weitere Feh-ler auftreten, die auf deren geringere Stabilität zurückzuführen sind.  
Ansinterung, Anbrand und Vererzung Ansinterung, Anbrand und Vererzung haben ihre Ursache in chemischen Wech-selwirkungen zwischen Formstoff und Schmelze, sind nicht immer klar voneinan-
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der zu trennen und treten meist gemeinsam auf. Ansinterung beschreibt eine dün-ne, am Gussstück anhaftende Schicht von Formstoffkörnern, welche sich durch Sandstrahlen entfernen lässt. Ist die Entfernung nur noch durch Schleifen möglich, liegt dagegen Anbrand vor. Erhält die Gussteiloberfläche darüber hinaus durch aufgeschmolzenen Sand ein pockenartiges Aussehen handelt es sich um Verer-zung.  Ansinterung, Anbrand und Vererzung sowie ebenfalls Penetration (s. u.) werden dadurch begünstigt, dass im Formhohlraum und in den Formstoffporen aufgrund des Luftsauerstoffs eine oxidierende Atmosphäre herrscht, wodurch sich bei ho-hen Temperaturen Metalloxide bilden, welche den Quarzsand sehr viel besser be-netzen. Maßnahmen gegen Penetration zeigen auch hier positive Wirkung (113). 
Auflegieren  Auflegieren beschreibt die in der Regel die lokale Änderung der chemischen Zu-sammensetzung eines Werkstoffs im festen Zustand. Im Bereich der Solidustem-peratur kommt es infolge begünstigter Diffusion zu Legierungsbildung, verbunden mit lokaler Schmelzpunkterniedrigung, wodurch die Bauteilqualität und die weite-re Verarbeitung, bspw. bei einer Wärmebehandlung, negativ beeinflusst werden können. Dem Auflegieren kann z. B. durch passivierende Schlichten begegnet wer-den (113). 
Erosion (Sandeinschlüsse) Unter Erosion wird der Abtrag von Partikeln (z. B. Sand) und deren Einschluss in das metallische Gefüge verstanden. Infolge thermomechanischer Last beim Gießen können Körner aus Sandkernen gelöst werden, wenn die Abriebfestigkeit der Ker-ne unzureichend ist. Dies kann infolge zu geringer Bindergehalte oder zu großer Quarzkorngrößen der Fall sein. Darüber hinaus können Partikel auch vor dem Ein-füllen der Schmelze infolge Reibung beim Formabzug oder als Flugsand eingetra-gen werden. Ebenso kann eine ungünstige Auslegung des Gießsystems diesen Feh-ler begünstigen (113). 
Kaltfließstellen  Kaltfließ- (übliche Bezeichnung im Druckguss) oder Kaltschweißstellen sind Ober-flächenfehler, die infolge vorzeitiger Erstarrung der Schmelze beim Gießen entste-hen. Ursachen können z. B. zu geringe Form-, Kern- oder Gießtemperaturen und zu niedrige Gießhöhen oder -geschwindigkeiten sein. Kaltschweißstellen treten vor-zugsweise an ebenen Bauteilflächen relativ geringer Dicke auf, wobei es zur Tren-
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nung des Zusammenhangs der Schmelze kommen kann, beispielsweise infolge des behinderten Zusammenfließens zweier zu kalt gewordener Metallströme. Bei Druckguss sind Kaltfließstellen an sehr feinen und sehr dünnen Oberflächenschie-ferungen zu erkennen. Zudem können Metallspritzer und –tropfen vor der Gieß-front entstehen, die dann rasch erstarren und von der nachfolgenden Schmelze eingeschlossen werden und typische Kaltschweißstellen mit eigener Gusshaut bil-den. Solche Kaltschweißstellen treten dann nicht nur an der Oberfläche, sondern auch im Inneren des Gefüges auf (93). 
Oxideinschlüsse Oxideinschlüsse sind im erstarrten Metall eingeschlossene, feste Verbindungen von Sauerstoff mit anderen Elementen, die häufig zusammen mit Gasblasen oder Gasporosität vorliegen. Aufgrund der starken Affinität des Aluminiums zu Sauer-stoff, sind Aluminiumschmelzen besonders anfällig für die Bildung von Oxidein-schlüssen. Dem Gussfehler kann mittels Desoxidation und beruhigtem Schmelzet-ransport effizient entgegengewirkt werden, während die Legierungszusammen-setzung nur einen geringen Einfluss hat (113). 
Rauheit Unabhängig vom Gusswerkstoff tritt Rauheit insbesondere bei der Verwendung von Sandkernen auf, wobei oft in der Gussoberfläche eingeschlossene Sandkörner vorliegen. Hohe Metallgeschwindigkeiten, z. B. in der Nähe von Anschnitten, sowie Bereiche hoher thermischer Last sind Ursachen für Rauheit, welche zwar keinen kritischen, jedoch die Vorstufe weiterer Gussfehler, wie bspw. Ansinterung, Penet-ration oder Vererzung, darstellt. Die Rautiefen sind gemäß (113) immer kleiner als der mittlere Sandkornradius, so dass feinerer Sand, die Erhöhung der Oberflä-chenspannung oder die Senkung der Benetzbarkeit den Fehler reduzieren können. Der sogenannte Rauheitsdruck wird überschritten, wenn der metallostatische Druck ein Eindringen des Metalls in die Form-/ Kernoberfläche bewirkt. Penetra-tion resultiert, sobald der Penetrationsdruck überschritten wird. 
Penetration Als Folgefehler weist die Penetration Eigenschaften der Rauheit auf. Penetrationen sind Sandanhaftungen am Gussteil, die Rautiefen größer als der mittlere Kornradi-us aufweisen. Da das Metall bei Penetration nicht chemisch mit dem Formstoff re-agiert, kann sie eindeutig von Anbrand, Ansinterung und Vererzung (s. o.) unter-schieden werden.  
Grundlagen und Stand der Technik 
 
59 
Wird der sogenannte Penetrationsdruck überschritten, dringt Schmelze durch die oberste Sandkornschicht und die Kapillarräume werden ausgefüllt. Durch die kleinere Korn- respektive Porenradien, eine geringere Korndichte und Benetzbar-keit, z. B. durch den Einsatz von Schlichten oder Glanzkohlenstoffbildnern, kann der Penetration begegnet werden (113). 
Schrumpfungsporosität/Lunker In den meisten Fällen geht die Erstarrung von Metallschmelzen mit einer Volu-menkontraktion einher, wobei das resultierende Volumendefizit zur Bildung von Lunkern führt, die anhand ihrer Größe und örtlichen Entstehung unterschieden werden. Sofern exogene Erstarrung vorliegt oder Massenspeisung möglich ist, bil-den sich im Bereich der letzten Erstarrung große Lunker, die in geschlossene Lun-ker im Bauteilinneren und Makrolunker (einfache Einfallstellen und offene Lunker, bzw. Außenlunker) unterschieden werden. Innerhalb teilerstarrter Restschmelze bilden sich hingegen Mikrolunker, wobei meist auch Einfallstellen an der Oberflä-che auftreten. Da Lunker eine raue Oberfläche besitzen, können sie in der Regel gut von Gasporosität unterschieden werden. Besonders reine Metalle und Legie-rungen mit eutektischer oder peritektischer Zusammensetzung neigen zur Bildung von Makrolunkern, wenn nicht ausreichend gespeist wird, während Mikrolunker bevorzugt bei Legierungen mit breitem Schmelzintervall und breiartiger Erstar-rung auftreten (113). Aufgrund der Einwirkung auf den thermischen Haushalt, kann die Verwendung von Kernen starken Einfluss auf die Speisung nehmen. 
Seigerung Seigerung ist die Entmischung einer Schmelze beim Übergang von flüssig nach fest, wobei sich unterschiedliche Werkstoffeigenschaften innerhalb eines Gussstü-ckes ergeben. Unterschieden wird zwischen Mikro- (auf Kristallebene) und Mak-roseigerung (in der Größenordnung des Gussstücks). Die unterschiedliche Lös-lichkeit der Legierungselemente in flüssiger und fester Phase sowie die inkongru-ente Dichte der Legierungselemente bzw. der sich bildenden Phasen sind wesent-liche Ursachen. Mikro- oder Kristallseigerungen entstehen oft bei technischen An-wendungen infolge unterschiedlicher Konzentrationen, wenn ein Ausgleich durch Diffusion bei zu schneller Erstarrung nicht möglich ist. Durch eine Homogenisie-rungsglühung können diese wieder ausgeglichen werden (113). Makroseigerung ist ein typischer Gussfehler, der häufig beim Gießen teilflüssiger Metalle, aufgrund des in Kapitel 2.2.3 (S. 14) beschriebenen Schwammeffekts einerseits und der un-terschiedlichen Dichten von Schmelze und Festkörper andererseits, auftritt. 
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Warmrisse Warmrisse entstehen durch eine Werkstofftrennung im Erstarrungsintervall, wenn die im Gussstück aufgetretenen Spannungen größer sind als die Festigkeit des Werkstoffes. Solche Spannungen können entstehen, wenn sich bestimmte Gussstückbereiche gegenseitig an der mit der Erstarrung verbundenen Schrump-fung hindern, oder wenn diese Schwindung durch Kerne oder Formteile gehemmt wird, z. B. infolge Aufschrumpfens des Gussstücks auf Kerne. Warmrissbildung be-ginnt in der Regel bereits vor Erreichen der Solidustemperatur im Erstarrungsin-tervall bei unzureichender Nachspeisung der erstarrenden Schmelze. Ist dagegen eine ausreichende Nachspeisung gewährleistet, treten Warmrisse erst knapp vor Erreichen der Solidustemperatur auf.  Warmrissempfindlich sind vor allem Legierungen mit relativ großem Erstar-rungsintervall oder in denen Beimengungen niedrigschmelzende Phasen bilden, wodurch der Erstarrungsbereich unterhalb der eigentlichen Solidustemperatur der Basislegierung ausgedehnt wird. Demgegenüber sind Legierungen mit ausrei-chend eutektischem Anteil tendenziell unempfindlich gegen Warmrisse, da diese effektiv nachgespeist werden können (93). 
2.4.6. Industrieller Einsatz verlorener Kerne im Druckgießprozess Der Einsatz verlorener Kerne in Rheogießverfahren ist in der Literatur kaum be-schrieben, daher soll im folgenden Kapitel vornehmlich der Stand der Technik für den Druckguss vorgestellt werden, denn die Anforderungsprofile der Verfahren ähneln sich maßgeblich. 
 Sandkerne Auf der 8. internationalen Konferenz für die Verarbeitung teilflüssiger Metalle S2P 2004 wurde von Kuroki et al. ein unter Verwendung eines druckfesten Sandkerns (Abbildung 2-27) im Rheogießen in Serie produzierter Closed-Deck-Dieselmotor für den Honda Accord vorgestellt. Um die Druckresistenz des Kerns zu gewährleis-ten wurden konstante Sandkorngrößen (höhere Packungsdichte) und eine geringe Wärmeausdehnung aufgeführt. Erreicht wurde dies durch die Verwendung von Mullit- anstelle von Quarzsand, welcher eine 30fach geringere Wärmeausdehnung aufweist. Darüber hinaus wurde der Kern zweifach geschlichtet, wobei die erste Schlichteschicht zur Vermeidung von Penetration, die zweite als Trennmittel dien-te. Als Binder kam Phenolharz zum Einsatz. Die aufgeführten Maßnahmen führten nach Autorenangaben zu einer Verdoppelung der Festigkeiten im Vergleich zu im Niederdruckgießen eingesetzten Standradkernen. 
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Die Firma Kolbenschmidt stellte 2007 Sandkerne für den Druckguss vor, welche auf Basis eines bereits in den 1980er Jahren entwickelten Sandkernsystems für Druckguss, dem sogenannten „Doehlercore“, für die Closed-Deck-Bauweise von Kurbelgehäusen entwickelt wurden (117). Die Kerne wurden unter Verwendung eines organischen Bindersystems auf SiO2-Basis im Warmboxverfahren hergestellt und zweifach geschlichtet.  An der Huazhong University of Science and Technology in China wurde die Ober-flächenveredelung von Sandkernen durch selektives Lasersintern erprobt (118). In dem vorgestellten Verfahren werden Sandkerne mit einem Laser oberflächen-gesintert und anschließend zehn Minuten bei 160 °C nachgehärtet, wobei ein schnell polymerisierendes Phenolharz der Firma Jinan Shengquan-Hepworth Chemical Co. Ltd., Typ PF-1350 Verwendung findet.  Im Kolloquiumsbericht des Instituts für angewandte Forschung an der Fach-hochschule Aalen wurde 2007 ein unter Einsatz eines Sandkerns erzeugtes Druck-gussbauteil vorgestellt. Dabei hielt der Sandkern druckgusstypischen Anschnitts-geschwindigkeiten von 40 m/s sowie spezifischen Gießdrücken von 1000 bar stand (119).  Ein komplex aufgebauter, in mehreren Schichten durch Einsatz von Harz vere-delter Sandkern mit druckgusstauglichen Eigenschaften wurde von der Firma Ry-obi patentiert (120). Seine Herstellung wird in den theoretischen Grundlagen Kap. 2.4.4, S. 55 näher erläutert.  
Salzkerne Salzkerne, die durch Sintern/Pressen geformt werden, werden industriell bei der Herstellung von Motorblöcken eingesetzt. Angaben der Firma ASCEM zufolge, 
 Abbildung 2-27: Druckresistenter Sandkern der Firma Honda (66) 
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wurden mit Kernen des Typs „Maxicore“ bereits über 500.000 Stück eines 6-Zylinder-Motorblocks im Druckguss hergestellt.  Die Firma CeramTec stellte 2008 über 50 Millionen Kerne zur Herstellung von Kolben im Niederdruckkokillengießverfahren her. Aktuelle Forschung zum Thema Salzkerne im Druckguss werden im Rahmen des BMBF-Projektes „3-D-Freiform-kanäle im Druckguss“ in Zusammenarbeit von CeramTec und der Fachhochschule Aalen bis 2011 durchgeführt. Bestreben ist die Darstellung von Kanälen im Druck-guss, welche konventionell durch Schieber nicht realisierbar sind. Besondere Vor-teile sind die einfache, rückstandsfreie Entfernbarkeit durch Auflösen in Wasser, der emissionsfreie Einsatz beim Guss, wodurch zudem Poren im Gussteil vermie-den werden, sowie die hohe Festigkeit und Formstabilität (121), (122). Aktuell tritt bei ungeschlichtetem Einsatz der Kerne noch vermehrt Penetration auf. Zu-dem stellen bei einer industriellen Umsetzung zukünftig die Umweltverträglich-keit (Thema Recycling), die Verfügbarkeit von NaCl sowie die höheren Kosten für den Rohstoff Salz im Vergleich zu Quarzsand Herausforderungen dar.  Ein Patent der KS Aluminium Technologie AG beschreibt die Herstellung wasser-löslicher, hochdruckfester Salzkerne durch Mischen des Salzes mit einem phos-phathaltigen Binder (1,5-6 wt%) (123). Die Kerne werden bei Drücken von 300-2000 bar (bevorzugt 800 bar) und Temperaturen zwischen 200-1100 °C (vor-zugsweise 200-350 °C und 800-900 °C) gesintert. Während des Aluminiumdruck-gießens entstehen Phosphorgase, die eine kornfeinende Wirkung haben sollen.  Die Firma Toyota Motor Corp. hat sich 2005 ein Binärsalzsystem schützen las-sen, wobei die unterschiedlichen Salze einen niedrig-schmelzenden Innenkern mit einer festen Außenschale bilden (124).  Weitere Patente beschreiben die Salzkernherstellung mittels phosphathaltigem Binder (123) sowie eine salzhaltige Kernbeschichtung für Sandkerne (125). 
Kunststoffkerne Kunststoff als Kernmaterial wird in verschiedenen Patentanmeldungen und Offen-legungsschriften erwähnt. So beschreiben Nemoto et al. in (126) und (127) die Verwendung von Kunstharz im Allgemeinen und Polycarbonat (PC) im Speziellen als Kernmaterial im Aluminiumdruckgießen bei 680 °C. Wegen der deutlich größe-ren Wärmeleitfähigkeit der Stahlform im Vergleich zu Polycarbonat (0,18 cal/s*cm*°C zu 4,6*10-4 cal/s*cm*°C) resultiert ein sehr geringer Wär-metransfer von der Aluminiumschmelze zum Kunstharzkern, so dass dieser nicht auf- oder anschmilzt.  
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Ein weiteres Patent von Masamichi et al. (128) behandelt die Verwendung von thermoplastischem Harz oder Kunststoff im Druckgießen bei etwa 700 °C. Konkret werden Polycarbonat (PC), Polypropylen (PP), schlagzähes Polystyrol (SB) und Acrylnitril-Butadien-Styrol (ABS) genannt. Besonderer Schwerpunkt liegt in der Auslegung der Kerne, um Aufschmelzen durch Restwärme zu vermeiden sowie den Harzkern mechanisch nicht überzubeanspruchen. Dies wird durch dickere Bereiche in lokal höher beanspruchten Kernabschnitten erreicht, wodurch der Kern sowohl Druck- als auch Temperaturresistenz aufweist. In allen Fällen werden die Kunstharzkerne entweder durch Erhitzen und Schmelzen oder durch Ziehen aus dem Gussprodukt entfernt. Ziehen soll dabei insbesondere verhindern, dass Harzreste im Gussteil verbleiben. 
Glaskerne Im Jahr 2003 wurde ein System auf Glasbasis von Hartmann und Hülsenberg zum Patent angemeldet (129). Die beschriebenen Gießkerne aus leicht löslichem Glas sollen bessere mechanische Eigenschaften, eine glatte Kernoberfläche und eine erhöhte Temperaturfestigkeit besitzen. Für Gussteile aus Metall sind die Kerne nominell aus 10-50 Mol-% BaO, 30-80 Mol-% B2O3 und 10-30 Mol-% SiO2 zusam-mengesetzt. Der Einsatz im Druckgießprozess gestaltet sich allerdings aufgrund von Rissen infolge der Inkompressibilität des Kernmaterials als schwierig. 
Metallausschmelzkerne Insbesondere in der Kunststoffindustrie werden niedrig-schmelzende Metallkerne eingesetzt, wie zum Beispiel bei der Herstellung von Ansaugrohren (106). Eine Serienanwendung im Druckguss ist nicht bekannt. 
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2.5. Versuchsanlagen, Untersuchungsmethoden und -geräte Neben den Anlagen zur Formgebung kamen unterschiedliche Analyseapparaturen zum Einsatz, die an dieser Stelle kurz beschrieben werden sollen.  
2.5.1. Druckgießmaschine, Rinnenverfahren und Peripherie Bei allen Druckgießversuchen kam eine modifizierte Kaltkammer-Druckgießma-schine vom Typ H-630 SC der Firma Bühler mit einer maximalen Schließlast von 725 t zum Einsatz (Abbildung 2-28).  
Abbildung 2-28: „Thixozelle“ im Gießerei-Institut der RWTH Aachen University mit Kaltkammer-Druckgießmaschine Bühler H-630 SC; hier mit speziellem Aufbau des Kartuschen-Konzepts zur Verarbeitung von Stahl und reaktiven Aluminiumle-gierungen (38): Im Vordergrund ist die verwendete horizontale Induktionsanlage zur Bolzenerwärmung der Firma Elotherm zu sehen. Über die Echtzeitsteuerung ist eine exakte Einstellung der Kolbengeschwindig-keit zwischen 0,02 und 8 m/s möglich. Dies ermöglicht durch genaue Gießkurven-programmierung auf Geometrieänderungen der Bauteilkavitäten und die damit veränderte Metallgeschwindigkeit während der Formfüllung zu reagieren, wodurch z. B. Seigerung vermieden werden kann. Zur Verarbeitung von Thixo- 
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und Rheovormaterial wurde eine elektrisch beheizte Gießkammer mit speziellem Einlegeteil für die teilflüssigen Bolzen verwendet (38).  Bei allen Versuchen kam das Trennmittel Safety-Lube 3176 der Firma Chem-trend in einer Wasserverdünnung von 1:20 zum Einsatz, welches sich bei vorher-gehenden Untersuchungen als geeignet erwies (130).  
Induktive Wiedererwärmung Die Erwärmung der Thixobolzen wurde in einer horizontalen Induktionsanlage der Firma AEG Elotherm durchgeführt (Abbildung 2-29).  Zur Steuerung wurde die Software Diadem eingesetzt. Die Erwärmungseinrich-tung arbeitet mit Frequenzen zwischen 750 und 950 Hz. Die in AlSiflex gepackten Bolzen (vgl. Kartuschenkonzept) werden über ein Transportsystem automatisch in die Induktionsspule gefahren und dort aufgeheizt. Die Erwärmungsphase dauerte jeweils 420 s. Dementsprechend waren Erwärmungs- und Homogenisierungspha-se mit dem Ziel eines gleichmäßig durchgewärmten Bolzens einzustellen (38).   
Abbildung 2-29: Schematische Zeichnung der verwendeten induktiven Erwär-mungsanlage der Firma AEG Elotherm für Thixovormaterial 
Temperierung Zur Temperierung der Formhälften kamen drei voneinander unabhängig einstell-bare Heiz-/Kühlgeräte der Firma Thermobiel zum Einsatz. Jedes verfügt über zwei Ölkreisläufe mit einer Temperierleistung von bis zu 350 °C. Darüber hinaus wurde bei einigen Versuchen eine Vakuumabsaugung der Firma Fondarex eingesetzt. 
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Nach Erkenntnissen von Fehlbier et al. (35) ist die Nutzung einer Vakuumabsau-gung allerdings bei der Formgebung teilflüssiger Suspension im Gegensatz zum Druckguss von geringerer Wirkung, da infolge des hohen Festphasenanteils kaum Turbulenzen während der Formfüllung auftreten und es damit auch zu deutlich weniger Lufteinschlüssen oder Oxidhauteinträgen in das Bauteil kommt. 
Kartuschenkonzept (STC) Für die induktive Erwärmung der Aluminiumbolzen wurde das für das Thixogie-ßen von Stählen entwickelte STC-System (Shot Through Cartridge) verwendet (131), welches verschiedene Vorteile gegenüber der Wiedererwärmung in einer geschlossenen Schale bietet (Abbildung 2-30).  
Einerseits verursacht ein deformierter, weicher Bolzen Probleme beim Einlegen in die Gießkammer. Andererseits ist der Anteil Flüssigphase im Bereich des direk-ten Kontakts mit der keramischen Schale größer als auf der Bolzenoberfläche, die frei in das Schaleninnere abstrahlt. Darüber hinaus muss eine gekapselte und mit Argon geflutete Schale vor dem Einlegen geöffnet werden, was in diesem kurzen Moment bis zum Auslösen des Schusses zu deutlicher Verzunderung führt. Eine praktikable Lösung bietet die vollständige Kapselung des Bolzens in einer eng anliegenden feuerfesten Isolation. Um das erwärmte, reaktive Material wäh-rend des kompletten Prozesses weitgehend vom Luftsauerstoff zu isolieren, ver-bleibt der teilflüssige Bolzen sowohl während der Erwärmung als auch beim Transport zur Gießkammer in der Kartusche und wird erst vom Gießkolben her-ausgedrückt. Durch die wärmeisolierende Wirkung der Keramik über die gesamte Oberfläche des Bolzens wird eine stark verbesserte Homogenität des teilflüssigen Bolzens und damit eine deutlich verbesserte Prozessstabilität erreicht (38). Die 
 
Abbildung 2-30: STC-System in Einzelkomponenten: gepack-te Kartusche mit Transportsys-tem, Transportrohr aus Edel-stahl, AlSiflex-Kartusche, A356-Bolzen, AlSiflex-Stopfen 
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Kartuschen wurden aus AlSiflex von der Firma Promat im Vakuumformverfahren gefertigt. Das Material besteht zu 48 % aus Al2O3 und 52 % aus SiO2 und besitzt eine Klassifizierungstemperatur von 1260 °C. Es kann als Fasermatte zu Rohren gerollt oder als Vakuumformteil bestellt werden. Trotz des höheren Preises haben die vakuumgeformten Röhren den Vorteil einer freier wählbaren Dichte. Bei der hier verwendeten Dichte von 320 kg/m3 benötigt der Kolben eine Nennkraft von ca. 115 N, um das Material beim Durchfahren vom Innendurchmesser 76 mm auf den Gießkolbendurchmesser von 85 mm zu verdrängen. Auch die beidseitig einge-setzten Stopfen werden aus AlSiflex von 15 mm Dicke gestanzt. Das STC-System wurde in dieser Arbeit für die Erwärmung von hochreaktiven AA1420m-Bolzen verwendet, die zur Prävention von Abbrand und der Vermeidung einer möglichen Reaktion mit dem Kartuschenmaterial zusätzlich in Alufolie eingewickelt wurden.  
Rinnenverfahren Das Rinnenverfahren (Abbildung 2-31) wurde mit dem Ziel entwickelt, ein fein-globulitisches Rheo-Vormaterial für die unmittelbare Weiterverarbeitung im Druckgießprozess bereitzustellen (1). Die beiden wesentlichen Bestandteile des Versuchsaufbaus sind die temperierbare Gießrinne und die keramische Schale.  Entsprechend dieses Aufbaus teilt sich das Rinnenverfahren in zwei Prozess-schritte, die entscheidenden Einfluss auf das resultierende Gefüge haben: Gießen und Kühlen.  
Gießen 
Der Prozessschritt ‚Gießen‘ umfasst den Fließvorgang der Schmelze über die ge-neigte Stahlrinne. Der Einfluss der Rinne zeigt sich im Experiment. Wird ohne die Rinne direkt in einen keramischen Container abgegossen, so bildet sich bei sonst gleichen Versuchsparametern eine dendritische, beim Abguss über die Rinne da-gegen eine globulitische Morphologie (Abbildung 2-32). Die Abläufe auf der Rinne haben demnach einen deutlichen Effekt auf das erzeugte Gefüge.  Drei Vorgänge auf der Rinne haben dabei maßgeblichen Einfluss auf das resul-tierende Gefüge: die Keimbildung durch Unterkühlung, die Keimbildung infolge von 
Scherung und die Kühlung der Schmelze bis unter die Liquidustemperatur (Abbildung 2-31, Zonen 1 und 2).  
1. Keimbildung durch Scherung und Unterkühlung (Zone 1) Zwei Arten der Keimbildung sind zu unterscheiden: einerseits bilden sich Keime durch Unterkühlung (Zone 1), andererseits durch scherungsinduziertes Abbre-
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chen von Dendritenarmen infolge der Bewegung der Semi-Solid-Suspension wäh-rend des Fließens (28). Begünstigt wird dieser Vorgang durch die hohen Tempera-turen zwischen 630 °C und 613 °C, d. h. die Temperatur der Suspension liegt wäh-rend des Kontakts mit der Rinne bis hin zum letzten Rinnenabschnitt über oder im Bereich der Liquidustemperatur der Legierung (615 °C, vgl. Abbildung 3-2, S. 82). 
Abbildung 2-31: Schemata des Rinnenverfahrens zur Erzeugung globularen Rhe-o-Vormaterials; die 3 Zonen der globularen Einformung: 1. Auftreffen der Schmel-ze auf die Rinne und Keimbildung durch Unterkühlung und Scherung, 2. Kühlen des SSM unter Liquidus, 3. Einformung durch langsame Erstarrung [14] 
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Abbildung 2-32: Unter Verwendung einer Keramikschale mittels Rinnenverfah-ren erzeugtes Gefüge von A356 - links: ohne Rinne, rechts: mit Rinne [14] Aufgrund der hohen Temperaturen ist die Festigkeit des α-Aluminiums sehr ge-ring, so dass ein Einformen der Körner durch Brechen und Aufschmelzen oder Ab-schmelzen von Dendritenarmen stattfinden kann (132) (133). Die Scherung er-reicht dabei maximale Werte in den Zonen 1 und 3, da es beim Auftreffen der Schmelze auf der Rinne und den Container zur größten Bewegung der Suspension kommt. Dagegen ist die Scherung während des Fließens über die Rinne (Zone 2) eher gering. Simulationsrechnungen mit der Software Fluent zeigen, dass die Sche-rung der SSM-Suspension lokal in Zone 3 bis zu siebenfach höher ist als in Zone 2. Dabei ist der Einfluss der Gießgeschwindigkeit auf die Scherung zu beachten. In der Simulation wurden mit einer Gießgeschwindigkeit von 0,11 m/s und einer Gießzeit von 5 s Standardwerte der Experimente verwendet (8).  Sind Keime vorhanden, so ist deren Wachstum gegenüber neuer Keimbildung bevorzugt, da bereits eine Grenzfläche zwischen Schmelze und Festkörper besteht, für deren Neubildung aber zusätzliche Energie aufgewendet werden müsste. Dar-über hinaus behindert das Kornwachstum bedingt durch freiwerdende Erstar-rungswärme eine zusätzliche Keimbildung oder führt zur Auflösung kleiner Keime (25). Weitere Keime können daher nur mit steigender Unterkühlung aktiviert werden, wobei jedoch die Gefahr dendritischen Kornwachstums steigt.  Infolge dieser gegensätzlichen Mechanismen können nicht beliebig viele Keime aktiviert werden, so dass sowohl die Keimdichte als auch die effektive Korndichte im Rinnenverfahren gegen einen bestimmten Wert konvergieren. Die resultieren-de Globulitengröße kann daher ebenfalls nicht beliebig verringert werden, da sie direkt von der Dichte der aktivierten Keime abhängt (6). Weiter ist anzunehmen, dass die Keimbildung durch Scherung auf der Rinne sowie durch Unterkühlung 
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beim Einfließen in die Schale wegen der in Zone 1 bereits gebildeten Keime nur sehr eingeschränkt wirksam ist. Dies belegen sowohl eigene Untersuchungen (vgl. Kapitel 3.3, S. 124) als auch Experimente von Legoretta und Atkinson (7). Bei den Untersuchungen des sog. „Cooling Slope“ einer dem Rinnenverfahren vergleichba-ren Vorrichtung im NRC-Prozess, stellte sich heraus, dass eine Keimbildung nur zu Beginn beim ersten Kontakt der Schmelze (sog. „Impact Zone“) mit der kalten Rin-ne stattfindet. Während des Fließens über den Cooling Slope werden die gebilde-ten Körner globular eingeformt, wobei gleichzeitig eine deutliche Gefügevergröbe-rung stattfindet, wie Abbildung 2-33 belegt. 
Abbildung 2-33: Mikrogefüge des auf dem um 45° geneigten „Cooling Slope“ ver-bleibenden A356-Rests; gegossen wurde bei 630 °C über eine Länge von a) 150 mm und b) 250 mm (7) 
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Beim Vergleich des Gefüges aus der Mitte des 250 mm langen „Cooling Slopes“ mit dem unteren Bild bei 150 mm Länge, zeigt sich eine deutliche Ähnlichkeit. Die Schmelze hat zu diesem Zeitpunkt etwa denselben Weg zurückgelegt. Bei zusätz-lich verlängerter Wegstrecke kommt es zu einer weiteren Einformung bis hin zu einem globulitischen Gefüge. Laut Angabe der Autoren wurde als einziger Parame-ter die Slopelänge verändert. Trotzdem unterscheiden sich die Gefüge im Bereich der Impact Zone deutlich. Es ist daher anzunehmen, dass entweder die lokale „Cooling Slope“-Temperatur ungleich war, unterschiedliche Schmelzemengen ver-gossen wurden oder die Gießtemperaturen verschieden waren, wodurch es zu ei-nem veränderten Wärmeeintrag kam, was einen Einfluss auf das Gefüge hat. Den-noch zeigt Abbildung 2-33, dass die Rinnenlänge eindeutig Einfluss auf das Gefüge der im Cooling Slope verbleibenden Schreckschale hat. Da entgegen der Beobach-tungen von Legoretta et al. kein Einrundungseffekt des Gefüges auf der Rinne des Rinnenverfahrens beobachtet wurde, soll in Kapitel 3.3 (S. 87) ein möglicher Ein-rundungseffekt auf das Primäraluminium beim Fließen über die Rinne genauer untersucht werden.  
2. Kühlung der Schmelze unter Liquidus (Zone 2) Neben der Keimbildung erfüllt die Rinne außerdem die Aufgabe die Schmelze bis wenige Grad unter die Liquidustemperatur abzukühlen. Dies geschieht hauptsäch-lich während des Fließens über die Rinne (Zone 2 - Kontaktzeit Schmelze/Rinne) durch Wärmeleitung in die Rinne und in geringerem Maße über Wärmestrahlung sowie Wärmetransport über die Atmosphäre. Es ist daher darauf zu achten, dass die Gießtemperatur an Länge und Neigung der Rinne angepasst wird, da die Kon-taktzeit von Schmelze und Rinne für die Kühlung entscheidend ist. Die Schmelze darf auf der einen Seite nicht zu sehr unterkühlen, da dies die Gefahr von Dendri-tenwachstum birgt. Auf der anderen Seite muss eine ausreichende Unterkühlung gewährleistet werden, um vorhandene Keime zu aktivieren.  
3. Kühlen (Zone 3) Durch das Gießen der Schmelze über die Rinne wird die Keimdichte in der Schale erhöht. Infolge vieler Keime vergrößert sich der Wärmeeintrag durch Erstar-rungswärme, so dass die Unterkühlung der Schmelze und damit die Tendenz zur Dendritenbildung reduziert werden. Daraus resultiert ein globulitisches Gefüge (vgl. Abbildung 2-32). Damit sich eine globulare Gefügemorphologie ausbildet, ist neben der Keimdichte auch ein hinreichend geringer Wärmeentzug Vorausset-zung. Eine externe Kühlung der Schale darf ein bestimmtes Maß nicht übersteigen, 
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denn mit steigendem Temperaturgradienten, respektive mit zunehmender Unter-kühlung der Schmelze, wächst die Tendenz zu unerwünschter Dendritenbildung. Aus diesem Grund wird im Rinnenverfahren eine Auffangschale aus wärmeisolie-render Al2O3-Keramik eingesetzt (1). Infolge der geringen Wärmeleitung der Ke-ramik und der daraus resultierenden langsamen Abkühlung kann sich die energe-tisch günstigere globulare Morphologie ausbilden (kleinere Phasengrenzflächen). Zudem können sich bereits entstandene Dendriten durch Diffusionsvorgänge glo-bular einformen (vgl. Kap. 2.2.3). Zur Bestimmung optimaler Verfahrensparameter müssen die Einflussgrößen im Rinnenverfahren bestimmt und anschließend ge-wichtet werden.  Durch Vorwärmen der keramischen Formschale bzw. durch nicht ausreichendes Kühlen der Schale nach einem Abguss steigen die Abkühlzeiten der Schmelze auf-grund des zusätzlichen Wärmeinhalts deutlich. Bei Untersuchungen von Grimmig (1) ergab das Vorwärmen der Keramikschale auf 400 °C eine Verdoppelung der Abkühldauer von 500 s auf 1000 s (zw. 613 °C und 590 °C). Dies sind produktions-untaugliche Zeiten. Zudem führte die wesentlich geringere Abkühlrate zu einer unerwünschten Vergröberung des Gefüges. Als Kompromiss hat sich in den Versu-chen eine Keramikschalentemperatur von etwa 60 °C bewährt (1). 
Oxidation und Oxideintrag Die hohe Affinität des Aluminiums zum Sauerstoff führt zu starker Oxidation. Da-bei bildet sich auf der Badoberfläche eine dichte Oxidhaut, die im Rinnenverfahren von Vorteil ist, da diese vor weiterer Oxidation schützt. Zwar muss der Eintrag von Oxidhäuten aufgrund der negativen Kerbwirkung im Bauteil unbedingt vermieden werden, jedoch bietet eine zusammenhängende, schützende Oxidhaut auch den Vorteil, dass die Schmelze wie durch einen Schlauch über die Rinne fließen kann und vor weiterer Oxidation geschützt ist. Dadurch wird zudem der Eintrag schäd-licher Oxide in das Bauteil vermindert. Diese schlauchförmige Oxidhülle verbleibt nach dem Abguss auf der Rinne (vgl. Abbildung 3-38, S. 125), so dass keine weite-ren Maßnahmen zur Vermeidung von Oxideintrag vorgenommen werden mussten. 
2.5.2. Analyse: Gerätschaften und Methoden Neben mechanischen Kennwerten wurden vor allem die Mikrogefüge bezüglich Morphologie und Phasenausbildung untersucht. Darüber hinaus musste eine Pro-zessüberwachung und Analyse erfolgen, wobei insbesondere die Messung der Temperaturen eine Rolle spielte. 
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Härtemessung Zur Messung der Härte kam eine Universalprüfmaschine für hohe Prüflasten vom Typ Briviskop 3000 H der Firma Karl Frank GmbH zum Einsatz. Es wurden vor-wiegend Messungen nach Vickers durchgeführt. Als Prüflast wurde immer 30 kg (294,3 N) eingestellt. Die Vickershärte (HV) wurde aus dem Abdruck nach folgen-der Formel ermittelt:  
𝐻𝑉 = 1,854 𝑃
𝑑2
 � 𝑘𝑔
𝑚𝑚2
�. Der Parameter P ist dabei die Prüflast, d der mittlere Durchmesser des pyrami-dalen Eindrucks. In einer Versuchsreihe wurden zusätzlich Brinellhärten aufgenommen. Dabei kamen eine Prüflast von 613 N und eine 2,5er Kugel zum Einsatz. Die Brinellhärte wurde nach folgender Formel ermittelt, wobei D der Kugeldurchmesser und d der Durchmesser des Eindrucks sind. 
𝐻𝐵 = 2 𝑃
𝜇𝐷(𝐷 − �𝐷2 − 𝑑2) � 𝑘𝑔𝑚𝑚2�. 
IBAS – Optische Bildanalyse Das Interaktive Bild-Analyse-System IBAS wurde zur Analyse der Gefügestruktur verwendet. Es besteht aus zwei Komponenten: einem Bildverarbeitungsteil (IBAS 2), welcher die Speicherung, Verbesserung und quantitative Auswertung einer Bildvorlage durchführt, und einem Kontrollrechner (IBAS 1), der das ge-wonnene Datenmaterial statistisch analysiert und graphisch aufbereitet. Die Ein-gabe des Bildes kann direkt über eine Kamera oder über Bilddateien erfolgen; bei den durchgeführten Analysen war letzteres der Fall. Unabhängig vom Bildgeber wird das Bild digitalisiert, d. h. in Rasterpunkte zerlegt und in einem speziellen Speicher des IBAS 2 abgelegt. Dabei hat jeder Rasterpunkt eine Grauwertauflösung von 256 Stufen. Die zur Verfügung stehenden Bildverarbeitungsalgorithmen wie Rauschunterdrückung, digitale Filterung, Kontrastoptimierung etc. operieren über einen speziellen Prozessor direkt auf dem gespeicherten Bild. Die extrahierten quantitativen Messdaten (morphologische und densitometrische Parameter, bei-spielsweise Fläche, Umfang oder Transmission von Objekten) werden zur Weiter-verarbeitung dem Mikroprozessor des IBAS 1 zugeführt. Nach anschließender Diskriminierung des Bildmaterials, d. h. es wurde ein Binärbild erzeugt, konnte durch Analyse der einzelnen Pixel automatisch Fläche und Umfang sowie Anzahl der Körner bestimmt werden.  
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Aus den gewonnenen Daten wurde ein Morphologie- bzw. Formfaktor (2) errech-net: 
𝐹 = 4𝜋𝐴
𝑈2
 . 
Dabei ist U der Umfang eines Korns und A dessen Fläche. Der Formfaktor ist ein Maß für die Rundheit eines Korns. Für F = 1 ist ein Korn kreisrund, während es für F < 1 eine zunehmend komplexe Form annimmt. Aufgrund der zunehmenden Vis-kosität der teilflüssigen Suspension bei steigendem Formfaktor sollte F nicht klei-ner als 0,5 werden, um eine ausreichende Vergießbarkeit zu gewährleisten (2). Dies ist das erste Kriterium zur Bewertung der Ergebnisse. Das zweite ist die Korngröße. Damit beim Guss auch dünnwandige Formbereiche homogen gefüllt werden und es nicht zu Entmischung kommt, sollte der mittlere Korndurchmesser nicht größer als 100 µm sein (29).  Neben dem Formfaktor wurde außerdem der Durchmesser der Körner als Durchmesser eines Kreises gleicher Fläche ermittelt.  Für die automatische Auswertung in IBAS wurden sämtliche untersuchte Gefü-gebilder mit einer Bildbearbeitungssoftware vorbereitet. Dabei wurde zum einen das Eutektikum aus dem Bild entfernt, so dass der Raum zwischen den Globuliten schwarz erschien. Zum anderen wurde das Bild stark vergrößert, während gleich-zeitig eine Kantenglättung der Körner erfolgte. Geschieht dies nicht, ist der Ein-fluss des Treppeneffekts an den Kanten infolge der Reduzierung der Farben auf lediglich Schwarz und Weiß sehr groß. Der daraus resultierende Fehler kann aber reduziert werden, wenn das Verhältnis von der Fläche zur Pixelgröße erhöht wird.  Damit nachvollzogen werden kann, wo genau IBAS Körner trennt bzw. welche Flä-chen des Bildes als einzelnes Korn betrachtet werden, erfolgt eine automatische Einfärbung der einzelnen Körner. Die drei wesentlichen Schritte der Bildvorberei-tung und Verarbeitung durch IBAS sind in Abbildung 2-34 dargestellt.  Bei der Auswertung der Analyseergebnisse spielt insbesondere die Trennung einzelner Körner eine Rolle. Dabei ist oft nicht klar, ob es sich um Dendriten oder lediglich um agglomerierte Körner handelt. Eine Farbätzung kann dabei hilfreich sein, da damit die Orientierung der Körner sichtbar gemacht werden kann (Abbildung 2-35). Im Schwarzweißbild erscheinen dagegen alle Aluminiummisch-kristallkörner weiß. Eine Farbätzung ist nicht immer notwendig, da die Agglomeration und der Dendritenanteil häufig eher gering sind und die Bewertung eines globulitischen Gefüges daher in der Regel auch anhand von Graustufenbildern möglich ist.   
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Abbildung 2-34: Von links nach rechts: original Gefügeaufnahme, nach der Bild-bearbeitung und automatischen Auswertung durch IBAS beispielhaft 
Abbildung 2-35: Farbgeätztes und Schwarz-Weiß-Rheogefüge im Vergleich Weiterhin ist zu beachten, dass ein Gefügebild immer nur ein zweidimensionaler Schnitt durch einen 3D-Körper ist. Dabei werden nie alle Körner im Zentrum, son-dern oft auch am Rand geschnitten. Daher wird mit IBAS immer auch ein Anteil feiner Gefügebestandteile gemessen, der die eigentliche Korngröße verfälscht. Um diesen Fehler zu reduzieren, wurden bei allen Messungen Körner mit einer Fläche unter 1000 µm2, was einem Kreisdurchmesser von ca. 35 µm entspricht, aus der Auswertung ausgeschlossen.  
Mikroskopie Bei allen Gefügeaufnahmen kam ein Auflichtmikroskop der Firma Zeiss Typ Axi-oplan2 Hal100 in Kombination mit einer Kamera vom Typ AxioCam HRc aus glei-chem Hause zum Einsatz. Das System erlaubt eine maximale Vergrößerung von 1000x. Mit Hilfe von Polarisationsfiltern kann bei einer vorhergehenden Behand-lung der Proben mittels Ätzen die Orientierung der Körner sichtbar gemacht wer-den. Die Farbätzungen im Rahmen dieser Arbeit wurden nach der Barker-Methode 
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durchgeführt. Dabei wird die Probe je nach Anforderung 20-60 Sekunden elektro-lytisch geätzt, wobei der Elektrolyt aus einer Mischung von 200 ml destilliertem Wasser und 10 ml 35 prozentiger Borfluorwasserstoffsäure besteht. Nicht in allen Fällen war jedoch eine Farbätzung notwendig.  Um das Eutektikum in Graustufenaufnahmen besser sichtbar zu machen, wur-den die Proben mit fünfprozentiger HF-Säure angeätzt. Nach der Ätzung erscheint je nach eingestelltem Kontrast die α-Primärphase weiß und das Eutektikum schwarz (134). 
REM/EDX Moderne Rasterelektronenmikroskope verfügen in der Regel über EDX (Englisch: Energy Dispersive X-ray Analysis - energiedispersive Röntgenspektroskopie). Durch den Elektronenstrahl des REM wird die Probe zur Emission charakteristi-scher Röntgenstrahlen angeregt. Die Energie der Röntgenphotonen gibt direkt Aufschluss über das angeregte Element, so dass die Zusammensetzung der Probe mit dem EDX-Detektor lokal bestimmt werden kann. Die örtliche Genauigkeit einer solchen Messung wird im Wesentlichen durch die Eindringtiefe und die Streuung des Elektronenstrahls begrenzt, so dass das birnenförmige Messvolumen etwa ei-nen Durchmesser von zwei Mikrometern hat und bei sehr feinen Phasen auch Um-gebungsmaterie mit gemessen wird. Dies muss bei der Beurteilung der Ergebnisse berücksichtigt werden. Bei allen Untersuchungen mittels Rasterelektronenmikroskop kam ein REM des Typs Gemini 1550 mit EDX zum Einsatz. Dieses hatte den Nachteil, dass das Ele-ment Lithium aufgrund dessen unzureichend signifikanter Spektrallinien nicht nachweisbar war. 
Röntgen Sämtliche Röntgenuntersuchungen zu dieser Arbeit wurden mit einem Röntgenge-rät der Firma Faxitron Modell Nummer 43855A durchgeführt. Mittels Durch-strahlprüfung können mit diesem Gerät Hohlräume oder Risse sowie Einschlüsse von bis zu minimal 100 µm sichtbar gemacht werden. Hohlräume zeichnen sich im Vergleich zum restlichen Körper dabei durch hellere, Einschlüsse durch dunklere Bereiche ab. Bei einer Kammergröße von 46 cm x 39 cm x 37 cm können Bauteile mit einer Aufstrahlfläche von bis zu 25 cm x 35 cm untersucht werden. Die maxi-male Bauteildicke hängt dabei insbesondere vom Material ab. Die Röntgendurch-strahlung der in dieser Arbeit verwendeten Aluminiumlegierungen war je nach Auflösung, in der Tiefe mit ca. 25 mm begrenzt. 
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Spektrometrie Die Zusammensetzung der verwendeten Legierungen wurde mit einem Funken-spektrometer vom Typ SPECTROMAX der Firma Spectro analysiert. Mit dem Prüf-gerät wird durch Funkenentladung Probenmaterial verdampft und angeregt. Das dabei emittierte elementspezifische Licht wird mittels CCD-Technik (‚Charged-coupled Device’ - lichtempfindlicher Halbleiterdetektor) gemessen und anschlie-ßend ausgewertet. Aus den elementspezifischen Wellenlängen und aus der Inten-sität der Strahlung kann auf die chemischen Gehalte einer untersuchten Legierung rückgeschlossen werden.  Da sich feinkörniges Gefüge besonders gut zur Messung mit dieser Methode eig-net (Minimierung des Fehlers durch Seigerungserscheinungen an den Korngren-zen), wurden Proben zur Ermittlung der Zusammensetzung verwendeter Schmel-zen in eine spezielle Kokille mit Kupfer-Beryllium Boden abgegossen. Infolge der sehr hohen Wärmeleitung dieses Materials bilden sich bei den Proben sehr feine Gefüge aus. Dadurch werden auch alle seigerungsbedingten Entmischungen in der Analyse betrachtet.  Es sei an dieser Stelle darauf hingewiesen, dass aufgrund des universellen Ein-satzes für verschiedene Metalle wie Aluminium, Eisen oder Magnesium die absolu-te Genauigkeit gegenüber nur auf ein Metall geeichter Geräte beim verwendeten Spektrometer leicht abfällt. 
Temperaturmessung Zur Temperaturmessung von Schmelzen und teilflüssigem Metall wurden grund-sätzlich Mantelthermoelemente der Firma Rössel vom Typ K (Ni-CrNi) mit einer Länge von 50 cm verwendet. Oberflächenmessungen wurden dagegen mit Kon-taktthermoelementen der Firma Fluke durchgeführt. Die Messdaten wurden je nach Anforderung mittels Handmessgerät Fluke 54 II oder mit einem Messlaptop aufgezeichnet. Die Datenerfassung erfolgte bei letzterem mit Thermomodulen des Typs NI 9211 und NI USB-9162 der Firma National Instruments in Verbindung mit der Software Labview 8.2 aus gleichem Hause.  
Thermographie Zur thermographischen Messung und Darstellung der Oberflächentemperaturen von Körpern kam eine Thermographiekamera vom Typ P640 der Firma Flir zum Einsatz (Abbildung 2-36). Diese misst die absolute Temperatur auf ±2 K genau, bietet gleichzeitig aber eine Auflösung von 0,08 K, so dass gerade Temperaturun-terschiede sehr gut messbar sind. Es kann zwischen den Temperaturberei-
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chen -40-120 °C, 0-600 °C und 200-1500 °C gewählt werden. Grundsätzlich basiert die Thermographie darauf, Oberflächentemperaturen durch Detektion der vom Objekt ausgehenden Infrarotstrahlung zu messen.  
Der Messbereich der Flir P640 liegt bei Wellenlängen zwischen 8-12 µm. Dabei ist zu beachten, dass einige Materialien zwar für sichtbares Licht durchlässig sind, für infrarotes zwischen 8-12 µm aber nicht (z. B. Fensterglas). Ebenso kann sich das Reflexionsverhalten völlig unterschiedlich darstellen. Die von der Kamera ge-messene Strahlung entspricht zudem nur im Idealfall des Schwarzen Strahlers der tatsächlichen Körpertemperatur. Im Normalfall setzt sich die Strahlung aus dem ausgesandten Anteil der Objektstrahlung (Emissionsgrad ε) und einem reflektier-
ten Strahlungsanteil ρ der Umgebung, der sog. ‚reflektierten Temperatur’, zusam-men. Zu diesen beiden Anteilen addiert sich bei einigen Körpern der Transmissi-onsgrad (Anteil der Strahlung, die durch den Körper geht, deren Quelle also hinter dem zu messenden Objekt liegt). Dies ergibt folgenden Zusammenhang: 
ε + ρ + τ = 1. In den allermeisten Fällen sind die zu messenden Körper allerdings für Infrarot-strahlung im Messbereich undurchlässig; τ ist dann Null. Damit gilt vereinfacht: 
ε + ρ + τ = 1. Entscheidenden Einfluss auf die Emission bzw. Transmission haben die Oberflä-che sowie die spezifischen Materialeigenschaften des Objekts. Insbesondere Metal-le weisen aufgrund der Elektronenwolken in den Leitungsbändern eine hohes Re-flexionsvermögen und damit einen sehr geringen Emissionsgrad auf, d. h. der An-teil der reflektierten Strahlung kann deutlich höher sein als die Eigenstrahlung. Als Folge erscheint das Objekt in der Kamera kälter oder wärmer. Der Unterschied kann dabei mehrere hundert Grad betragen. Vor jeder Messung ist es daher unab-
 Abbildung 2-36: Thermographieka-mera der Firma Flir Typ P640 (135) 
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dingbar der Emissionsgrad sowie die reflektierte Temperatur zu bestimmen. Be-sonders schwierig gestaltet sich die Messung von flüssigem Metall, da der Emissi-onsgrad infolge von Oxidation und Badbewegung ständig fluktuiert. 
Zugversuche Zur Bestimmung von Zugfestigkeit und Dehnung wurden alle Zugversuche mit ei-ner servo-hydraulischen Zereißmaschine der Firma Instron Modell 8033, zum Teil in Kombination mit einem Laserextensiometer der Firma Fiedler Optoelektronik GmbH, durchgeführt. Die Zereißmaschine kann eine Zugkraft von 500 kN im stati-schen und von 250 kN im dynamischen Zugversuch (0-366 Hz) aufbringen. Der maximale Kolbenhub beträgt dabei ±75 mm. Prüfbar sind sowohl Flach- und Rund- als auch Gewindezugstäbe, wobei Gewindeproben bei bis zu 1000 °C getes-tet werden können. Alle Versuche im Rahmen dieser Arbeit wurden gemäß DIN-Norm 50125 bzw. DIN EN 10002-1 durchgeführt. 
2.5.3. Simulationssoftware Im Rahmen dieser Arbeit kamen verschiedene Softwarepakete für Simulations-rechnungen zum Einsatz. So wurde der Gießprozess mit der Software MAGMAsoft simuliert. Bei der Betrachtung der Gefügeausbildung wurden MICRESS und Ther-moCalc verwendet.  
MAGMAsoft® MAGMAsoft ist eine kommerzielle, numerische Simulationssoftware für Gießpro-zesse und basiert auf der Finite-Differenzen-Methode. Mit dem Softwarepaket kann der komplette Prozess von der Formfüllung bis zur Erstarrung simuliert werden. Darüber hinaus können Erstarrungsschwindung, thermisch induzierter Verzug sowie innere Spannungen berechnet werden. MAGMAsoft erlaubt das ite-rative Design verschiedener Gießprozesse wie Druckgießen, Thixogießen, Schwer-kraftkokillen- und Sandgießen, wobei sowohl die Geometrie des Gießsystems (Bauteil, Anguss, Anschnitt, Gießsystem, Speiser, Kerne etc.) als auch die Gießpa-rameter (Temperatur, Gießgeschwindigkeit, Druck usw.) variiert werden können. MAGMAsoft ist dabei die weltweit meist verwendete Software dieser Art. 
MICRESS® MICRESS (MICRostructure Evolution Simulation Software) basiert auf dem Mul-tiphasen-Feld-Konzept und erlaubt die Berechnung der Ausbildung der Mikro-struktur in Abhängigkeit von Raum und Zeit während Phasentransformationen. 
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Dabei behandelt MICRESS simultan die für die Phasenausbildung maßgeblichen Parameter des thermodynamischen Gleichgewichts, der Diffusion und der Grenz-flächenwölbung. Nicht berücksichtigt werden dagegen Strömungsvorgänge. MICRESS beherrscht sowohl 2D- als auch 3D-Simulation (136). 
ThermoCalc® ThermoCalc berechnet auf Grundlage der Gibbs-Energien der unterschiedlichen Phasen einer Legierung deren Erstarrungsverlauf. Auf diese Weise lassen sich u. a. sowohl Phasendiagramme als auch Fest-Flüssig-Phasenverläufe darstellen (137). Im Rahmen dieser Arbeit wurde ThermoCalc vornehmlich für die Berechnung der Erstarrungskurven der verwendeten Legierungen zur Abschätzung der Verar-beitungstemperaturen eingesetzt. Berechnet wurde dabei grundsätzlich nach dem Scheil-Modell, welches Diffusion im Flüssigen und Festen (modifiziertes Scheil-Modell) berücksichtigt. Eine typische, berechnete Kurve zeigt Abbildung 2-5, S. 9. Wie nah die Berechnung der Realität kommt, hängt maßgeblich von den verwen-deten Datenbanken ab. Im Rahmen dieser Arbeit kamen die Datenbanken COST507 und TTAL5 zum Einsatz (138). 
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3. Experimentelle Untersuchungen 
3.1. Versuchsaufbau und Voruntersuchungen 
3.1.1. Rinnenverfahren Das in Kapitel 2.5.1 (S. 67) beschriebene Rinnenverfahren eignet sich nachgewie-senermaßen sehr gut zur Herstellung globulitischen Vormaterials. In Arbeiten von Grimmig (1) wurden bereits verschiedene Verfahrensparameter und Einflussgrö-ßen auf das resultierende Rheomaterial untersucht. Insbesondere blieben jedoch Fragen bezüglich der Keimbildung und der Einrundung der Globuliten auf der Rinne sowie des Kornwachstums – besonders auch hinsichtlich der Grenzen der Abkühlgeschwindigkeit – in der Schale offen. Diese beiden Themenschwerpunkte werden zur Optimierung des Verfahrens vorbereitend für den Einsatz verlorener Kerne beim Rheogießen im Folgenden detailliert untersucht. Unter bewährten Versuchsbedingungen wurde geringfügig überhitze Schmelze bei einer Temperatur TG = 630 °C über die 5° geneigte und auf 120 °C temperierte Stahlrinne gegossen (Abbildung 3-1). 
Abbildung 3-1: Versuchsaufbau Rinnenverfahren; automatischer Abguss mittels Manipulator [9] 
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Bei einer Länge von 48 cm und einer Wandstärke von 3,5 cm ist die Rinne im In-neren mit vier Kühlbohrungen versehen, die eine Temperierung ermöglichen. Die-se hat folgende Gründe:  
 der Gießrest auf der Rinne ist dünn und der Materialverlust damit gering 
 es sind konstante Versuchsbedingungen gegeben 
 die Rückkühlung der Rinne wird stark beschleunigt (kurze Zyklen) 
 die Rinne ist frei von Wasser (Kondensat)  Durch den Wärmeentzug über die Rinne wird die Schmelze kontinuierlich bis wenige Grad unterhalb der Liquidustemperatur (TL = 615 °C) gekühlt. Die Simula-tion des Rinnenverfahrens mit der Software MAGMAsoft® zeigt eine sehr gute Kor-relation zur Praxis.  
Abbildung 3-2: Simulation des Rinnenverfahrens mit MAGMAsoft® (5° Rinnen-neigung, 120 °C Rinnentemperatur) 
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Bei einer Rinnentemperatur von 120 °C und einer Schalentemperatur von 60 °C kühlt die Schmelze während des Gießens von 630 °C auf im Mittel 613 °C ab (Abbildung 3-2). Dies entspricht den gemessenen Temperaturen. Gerechnet wurde mit einer konstanten Gießrate von 250 ml/s. Damit beträgt die Gießzeit, ebenso wie im Experiment, 5 s.  Die Rinne wurde aus Warmarbeitsstahl X38CrMoV5 (1.2343) gefertigt. Mit einer Wärmeleitfähigkeit von etwa 30 W/mK bietet dieser ausreichende Wärmelei-tungseigenschaften, um der Schmelze einerseits hinreichend Wärme für die Keim-bildung und Kühlung zu entziehen, diese andererseits aber nicht zu stark zu un-terkühlen, um somit auch den Gießrest möglichst klein zu halten.  Zum Schutz der Rinne und zur vereinfachten Entnahme der auf der Rinne ver-bleibenden Gießreste – im Folgenden als Schreckschale bezeichnet – wurde die Gießrinne mit einer wärmeleitenden Schlichte (Grundierungsschlichte Typ DYCO-TE D R87 der Firma Foseco) versehen (geringere Klebneigung).  Mit Hilfe eines Gießroboters kann eine sehr hohe Prozessstabilität gewährleistet werden. Der reale Versuchsaufbau mit automatischer Dosierung im Versuchsbe-trieb ist in Abbildung 3-1 dargestellt. Ein Vorteil des Rinnenverfahrens zeigt sich auch bei Abgüssen mit schwankender Gießtemperatur oder Gießrate, da die Ziel-temperatur der Schmelze in der Schale unmittelbar nach dem Gießen auch dann sehr gut reproduzierbar ist. Durch einen variierenden Wärmeeintrag der Schmelze ändert sich gleichzeitig die Dicke der Schreckschale auf der Rinne und damit deren Isolationswirkung. Resultierend bleibt die Temperatur der Semi-Solid-Suspension unmittelbar nach dem Einfließen in die Schale relativ konstant, wie Tabelle 3-1 belegt.  Da eine größere Schreckschale den Anteil des Kreislaufmaterials unerwünscht erhöht, ist ein Kompromiss zwischen Gieß- und Rinnentemperatur sowie Gießge-schwindigkeit und Rinnenneigung zu finden, damit der Materialverlust möglichst gering ausfällt, die Schmelze durch den Kontakt zur Rinne aber dennoch bis unter die Liquidustemperatur gekühlt wird. Zur Bestimmung der optimalen Rinnentem-peratur wurden verschiedene Versuche durchgeführt (1). Die Variation der Rin-nentemperatur zwischen 20 °C und 230 °C ergab dabei keinen erkennbaren Ein-fluss auf das resultierende Gefüge. Die Temperaturdifferenz der Schmelze beim Einfließen in die Schale im Vergleich von kalter und heißer Rinne unter sonst glei-chen Versuchsbedingungen, ergab einen nur geringen Unterschied von 3 °C. Eine ausreichende Kühlung der Schmelze ist demnach auch bei heißer Rinne gewähr-leistet. Um bei hoher Betriebssicherheit die Anhaftung von Wasser auf der Rinne 
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zu vermeiden und gleichzeitig den Materialverlust durch Schreckschalen zu redu-zieren, hat sich eine Rinnentemperatur von 120-130 °C bewährt.  
Tabelle 3-1: Kennwerte im Rinnenverfahren: Temperaturen, Zeiten und Massen 
Nr. 
TR TGv TGn mB mV mG Δm tG Δt12 
[°C] [°C] [°C] [g] [g] [g] [%] [s] [min] 
1 141 653 613 1623 347 1970 17,6 5,9 5:58 
2 137 642 613 1759 382 2141 17,8 5,2 - 
3 137 633 613 1496 425 1921 22,1 4,7 - 
4 144 638 614 1575 360 1935 18,6 4,2 4:30 
5 144 633 611 1561 402 1963 20,5 3,5 4:29 
6 140 629 613 1465 467 1932 24,2 3,6 5:54 
7 143 628 612 1517 487 2004 24,3 3,4 5:08 
8 144 634 613 1646 371 2017 18,4 2,9 4:45 
9 139 642 614 1682 331 2013 16,4 2,9 5:27 
TR: Temperatur Rinne, TGv: Temperatur der Schmelze vor dem Gießen, TGn: Temperatur der Schmelze nach dem Abguss, mB: Bolzengewicht, mV: Masse Schreckschale = Verlustmasse, mG: Gießgewicht ge-samt = mB + mV, Δm: prozentualer Materialverlust, tG: Gießzeit, Δt12: Zeit vom vorherigen bis zu diesem Abguss; Die Schalen hatten immer Raumtemperatur (RT = 25 °C) Die Effektivität der Rinnentemperierung kann mit Hilfe der Thermographie be-wertet werden. Dazu wurden Infrarotaufnahmen der frisch geschlichteten, beheiz-ten Rinne mit einer Thermographiekamera des Typs Flir ThermaCam P640 aufge-zeichnet. Durch die homogene, vergleichsweise raue Oberfläche der Schlichte wurde eine gleichmäßige Emissionskoeffizientenverteilung gewährleistet. Die pa-rallele Messung mittels Oberflächenkontaktthermoelement ergab einen Emissi-
onskoeffizient ε = 0,96 (Schlichte: DYCOTE D R87 der Firma Foseco). Das Wärme-bild zeigt eine homogene Wärmeverteilung, d. h. eine effektive Temperierung mit einer Temperaturvarianz der gesamten Rinne von weniger als 10 °C und im Kon-taktbereich mit der Schmelze von unter 5 °C (Abbildung 3-3).  Aufgrund dieser Messungen kann von einem gleichmäßigen Wärmeentzug aus der Schmelze beim Fließen über die Rinne ausgegangen werden.  Über die Schmelze eingetragene Wärme wird hauptsächlich durch das zirkulie-rende Temperieröl abgeführt. Zusätzlich kühlt die Oberfläche infolge Strahlung ab. Zur Ermittlung der notwendigen Kühldauer wurde die Oberflächentemperatur mittels magnetischem Kontaktthermoelement auf der Rinne gemessen (exempla-risch: Oberflächentemperatur ca. 130 °C; 150 °C eingestellte Öltemperatur; etwa 
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20 °C Verlust über Ölleitungen zwischen Heizkühlgerät und Rinne). Dabei wurde die Schreckschale unmittelbar nach Erkalten (ca. 5 s nach dem Abguss) entfernt und das Thermoelement direkt anschließend mittig auf der Rinne platziert. Die Messung belegt, dass die Rinnenausgangstemperatur erst nach etwa 600 s wieder erreicht wird, wobei die Rinne nach ca. drei Minuten bereits wieder auf eine Tem-peratur von 140 °C abgekühlt ist (Abbildung 3-4).  
Abbildung 3-3: Wärmebild: Temperaturverteilung der Rinne (ε = 0,96) Die über das magnetische Kontaktthermoelement gemessene Temperatur be-trägt im Maximum 200 °C, trotz einer Gießtemperatur von 630 °C. Die Wärme wird sehr schnell in die Rinne abgeführt, so dass die Oberfläche bereits innerhalb weni-ger Sekunden nach dem Abguss auf 200 °C abkühlen kann. Zur Überwachung der Rinnentemperatur im Serienbetrieb wurde die Rinnen-temperatur mittels Thermodraht des Typs K (Ni-CrNi) über eine Bohrung ca. 1 mm unterhalb der Oberfläche in der Rinnenmitte gemessen. Darüber hinaus wurde die Schmelzetemperatur in der Schale überwacht (Abbildung 3-5). Zu die-sem Zweck wurden zwei Thermoelemente am Schalendeckel befestigt. Die Erstar-rungskurve zeigt den Mittelwert aus den Messungen von Rand und Mitte (vgl. Ab-bildung 3-26). Unmittelbar nach dem Abguss wurde der Deckel auf die Schale ge-setzt, so dass die Thermoelemente in die teilflüssige Suspension, bei jedem Zyklus an selben Positionen, eintauchten. Daraus resultierend ist die Temperaturkurve der Messung in der Schale im Vergleich zur Rinnentemperaturkurve geringfügig zeitversetzt. Nach Erreichen der Zieltemperatur von 585 °C wurde der Deckel von der Schale abgehoben und zur Seite gelegt. Die rasche Erstarrung der am Thermo-
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element anhaftenden Restschmelze wurde weiter gemessen und spiegelt sich in den steilen Kurvenabfällen wieder. In diesen Kurvenabschnitten tritt aufgrund der eutektischen Erstarrung der Restschmelze bei 577 °C jeweils auch eine charakte-ristische Stufe auf.  
Abbildung 3-4: Mittels magnetischem Kontakthermoelement gemessener Tempe-raturverlauf an der Rinnenoberfläche nach Abguss von A356 bei 630 °C Beispielhaft sind fünf vollständige Zyklen im Rinnenverfahren gezeigt. Beim Ein-fließen in die Schale hat die Schmelze immer eine Temperatur von 613±1 °C. Da-gegen schwankt die Rinnentemperatur um bis zu 25 °C, was auf unterschiedliche Gießgeschwindigkeiten beim manuellen Abguss zurückzuführen ist. Die Abguss-temperatur war bei allen Versuchen konstant, was durch Temperaturmessungen kontrolliert wurde. Dies zeigt, dass über die Gießgeschwindigkeit und Rinnennei-gung der Wärmeeintrag in die Rinne verringert und damit die Batchdauer theore-tisch verkürzt werden kann. Dabei ist aber grundsätzlich der Einfluss auf andere Verfahrensparameter, wie bspw. die Gießtemperatur zu berücksichtigen.  Die Rinnentemperatur weist geringe Schwankungen auf, wodurch ein welliger Kurvenverlauf entsteht. Über das Wärmeträgeröl des Heiz-/Kühlkreislaufs wird die Wärme abtransportiert und im Heiz-/Kühlgerät über einen Wasserkreislauf aus dem System abgeführt. Die Regelung des Geräts schaltet die Heizung ein, so-
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bald die vorgegebene Temperatur unterschritten wird und wiederum ab, wenn der Wert über der Vorgabe liegt. Diese Regelung spiegelt sich in der Kurve wieder.  Während der Kleinserienversuchen im Rinnenverfahren bei Verwendung nur einer Schale betrug die Dauer eines Zyklus etwa 8,5 Minuten. Durch Variation des Prozesses (vgl. auch Kapitel 4.1, S. 208) kann diese allerdings deutlich beschleu-nigt werden. Die Prozesszyklusdauer wird zudem maßgeblich von der Erstar-rungszeit bestimmt, da die Rinnentemperatur bereits nach ca. drei Minuten wieder unter 150 °C gesunken ist.  
Abbildung 3-5: Verlauf der Schmelzetemperatur (hell) und Rinnentemperatur (dunkel) nach Abguss von A356 bei 630 °C im Batchprozess 
Eingesetzte Schalen Beim Einsatz von Keramikschalen hat sich eine Wandstärke von 10 mm (1,8 kg Bolzen) bewährt, da dünnere Schalen aus Keramik nur unzureichend stabil sind. Die Schalentemperatur einer 1 mm dicken Edelstahlschale ist dagegen bezüglich des Wärmeeintrags nur von sekundärer Bedeutung, da die Wärmekapazität des dünnen Stahls sehr gering ist. Der Wärmetransport nach außen verläuft dagegen schnell im Vergleich zur Keramikschale, was eine beschleunigte Kühlung der Schmelze zur Verarbeitungstemperatur erlaubt. Um der Schmelze auch beim Einfließen ausreichend Wärme für Unterkühlung und Keimbildung zu entziehen, werden dünnwandige Stahlschalen bei Raumtem-
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peratur eingesetzt. Dabei bieten sie auch nach dem Entleeren des Bolzens den Vor-teil eines geringen Wärmeinhalts, so dass Stahlschalen zügig wieder abkühlen, oh-ne dass eine zusätzliche Kühlung erforderlich ist. Denkbar ist auch ein Abschre-cken der Schalen in Wasser, um den Prozess weiter zu beschleunigen.  Die verwendeten Stahlschalen wurden aus 1 mm dickem Edelstahlblech gefer-tigt. Beim Einsatz im Rinnenverfahren, in dem über die Rinne unter die Liquidus-temperatur gekühlt wird, ist damit eine ausreichend geringe Wärmekapazität ge-währleistet bei gleichzeitig guter Formstabilität.  Wird auf die Rinne verzichtet, muss die Gießtemperatur oder die Wandstärke gegebenenfalls angepasst werden. Dies ist auch von der Bolzengröße bzw. von der zu vergießenden Schmelzemenge wegen des größeren Verhältnisses von Wärme-eintrag zu Wärmekapazität des Stahls abhängig. Bei kleinen Bolzen von ca. 1,8 kg Gewicht war eine Gießtemperatur von 630 °C (A356) zur Keimbildung in der Scha-le ausreichend gering. 
3.1.2. Rheo-Container-Prozess Basierend auf Erkenntnissen aus dem Halteverfahren (38) wurde im Rahmen des Sonderforschungsbereichs SFB 289 der sogenannte Rheo-Container-Prozess (RCP) entwickelt (1). Dieser bietet den großen Vorteil, dass auch hochreaktive Legierun-gen gekapselt direkt aus der schmelzflüssigen Phase in den teilflüssigen Bereich überführt und anschließend unmittelbar der Formgebung übergeben werden können. Das Prinzip entspricht dem direkten Abgießen der Schmelze in eine dünnwandige Stahlschale (vgl. Rinnenverfahren) mit dem großen Unterschied, dass der Container zusammen mit der teilflüssigen Suspension in die Gießkammer eingelegt und verpresst wird. Dadurch wird während des gesamten Prozesses der Kontakt des reaktiven Metalls mit der Atmosphäre verhindert. Abbildung 3-6 zeigt den Rheo-Container-Prozess schematisch. Durch das Eingießen nur geringfügig überhitzter Schmelze in dünnwandige Aluminiumdosen (Abbildung 3-7) mit Wandkontakt werden im RCP Keime erzeugt (vgl. Kap. 3.2.1, S. 98), analog zum Eingießen der Schmelze direkt in die Schale des Rinnenverfahrens. Infolge der gu-ten Durchmischung beim Einfließen wird ein homogener Keimhaushalt gewähr-leistet. Die verzögerte Abkühlung zur Verarbeitungstemperatur erfolgt ebenfalls druckluftunterstützt (Abbildung 3-8), so dass produktionstechnisch akzeptable Zeiten zu gewährleisten sind (vgl. Kap. 3.2, S. 98). 
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Abbildung 3-6: Der Rheo-Container-Prozess (RCP) schematisch [9] Der Luftkontakt beim Schmelzen und Gießen wurde während der gesamten Ver-suche durch Einsatz von Argon verringert, infolgedessen der Abbrand der reakti-ven Legierungsbestandteile erheblich reduziert werden konnte (Abbildung 3-8). Unabhängig von diesen Maßnahmen kam es besonders im Schmelzbetrieb zu deut-licher Verkrätzung, so dass immer nur wenige Bolzen gleichzeitig und durch In-duktion möglichst schnell aufgeschmolzen wurden. Wie beschrieben findet der RCP besondere Anwendung beim Umgang mit hochreaktiven Legierungen. Im Rahmen dieser Arbeit wurde dabei die im SFB 289 hergestellte und modifizierte Legierung AA1420m (10) verwendet und untersucht. Das Prozessfenster für die Gießversuche wurde in (1) und (139) hinreichend untersucht und soll daher hier nicht weiter vertieft werden.  
   
Abbildung 3-7: Verwendete Dose aus 99,5er Aluminium mit einem Außendurch-messer von 80 mm, einer Wandstärke von 1 mm und einer Höhe von 160 mm, links; in die Gießkammer eingelegter (Mitte) und im Pressrest verbleibender, zer-drückter Container (1), rechts 
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Abbildung 3-8: Links: Abgießen der AA1420m-Schmelze bei 650 °C in den Contai-ner: Durch den Einsatz von Argon kommt es während des Gießvorgangs kaum zu Abbrand. Rechts: Kühlung der SSM-Suspension zur Verarbeitungstemperatur. Die Pfeile deuten den Druckluftstrom der Kühlvorrichtung um den Container an. Bezogen auf das Volumen schrumpft die Legierung AA1420m im Mittel um ca. 7,2 %, was anhand der Vormaterialbolzen durch Ausmessen des Lunkervolumens mit Wasser ermittelt wurde (Abbildung 3-9). Mikrolunker konnten auf diese Wei-se nicht erfasst werden. Verglichen mit dem Makrolunker sollte der Fehler aller-dings gering sein. Infolge der großen Erstarrungsschrumpfung zieht sich der Mak-rolunker bis zu 33 % (70 mm) der Länge in den Bolzen. Dies verdeutlicht die Prob-lematik der Warmrissbildung beim Vergießen dieser Legierung, welcher mit dem Rheo-Container-Prozess begegnet werden kann.  
 
Abbildung 3-9: AA1420m-Vormaterial und für Thixogießversuche abgedrehter Bolzen (160 mm Länge, 76 mm Durchmesser) und Makrolunker  
Experimentelle Untersuchungen 
 
91 
3.1.3. Auswahl von Demonstratoren für die Formgebung Um Formgebungsversuche zur Validierung der Untersuchungsergebnisse durchzu-führen, wurden zwei unterschiedliche Demonstratoren verwendet. Zum einen kam ein Prinzipbauteil, die sogenannte Stufenprobe, zum Einsatz, zum anderen wurde eine Spurstange als Realbauteil ausgewählt.  Zur Überprüfung der evaluierten Parameter wurden verschiedene Formge-bungsversuche durchgeführt. Einerseits wurde die Legierung A356, zum anderen, insbesondere um die Vorteile des RCP herauszustellen, wurde die speziell für das Thixogießen modifizierte, hochreaktive Aluminium-Magnesium-Lithium Legierung (AA1420m) verwendet. Für alle Gießversuche wurden entweder die Stufenform (Prinzipbauteil) oder die Spurstangenform (Realbauteil) eingesetzt.  
Stufenprobe Die am Gießerei-Institut der RWTH Aachen University eingesetzte Stufenform zeichnet sich durch eine modular aufgebaute Kavität aus. Mittels Kombination ver-schieden tiefer Formeinsätze kann die Gussteilgeometrie individuell angepasst werden (Abbildung 3-10).  
Abbildung 3-10: Stufeneinsätze mit Bemaßung [mm] in Einbaureihenfolge. Aus dem Bereich der beiden 15 mm-Stufen wurden die Zugproben entnommen Dadurch ist es möglich unterschiedlichste Untersuchungen, wie z. B. bezüglich des Entmischungsverhaltens (erhöhte Entmischungsneigung bei steigenden Fließ-
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geschwindigkeiten), des Formfüllvermögens oder der Warmrissneigung infolge Hotspotbildung an großen Stufenübergängen durchzuführen. Für die Versuche im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Kombination von Einsätzen ausgewählt, die ins-besondere eine gute Entnahme von Rundzugstäben zur Ermittlung und dem Ver-gleich der mechanischen Eigenschaften der einzelnen Verfahren erlaubt (siehe auch S. 93). Insgesamt wurden sieben Stufen kombiniert. Die Gesamtlänge der Bauteilkavität betrug damit 390 mm. Die Breite der Einsätze lag konstant bei 40 mm. Überläufe waren nicht vorgesehen, weshalb davon auszugehen ist, dass sich im letzten Bau-teilabschnitt vermehrt Verunreinigungen wie Oxidhäute o. ä. sammeln. In der 10 mm-Stufe war eine Bohrung für einen Auswerfer platziert. Ein zusätzlicher Auswerfer befand sich im Bereich des Anschnitts. Das Auswerfen der Gussstücke (Abbildung 3-11) erfolgte bei dieser Anordnung in allen Versuchen problemlos.  
Abbildung 3-11: Gussteil Stufenprobe (AlSi7Mg0,3, Rinnenverfahren) 
Probenahme Zum Vergleich der Verfahren und Bauteile wurden verschiedene Untersuchungen und Messungen an den Gussstücken durchgeführt. Die mechanischen Eigenschaf-ten wurden mit Zugversuchen, deren Abhängigkeit von Bauteildicke und Fließlän-ge durch Härteprüfungen nach Vickers gemessen. Darüber hinaus wurde die Zu-sammensetzung aller Bauteile mittels Spektrometer an den Positionen der Zug-probenentnahme und an einigen Stufenbauteilen über die gesamte Bauteillänge 
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ermittelt. Außerdem wurden Proben für die Metallographie zur Untersuchung des Gefüges entnommen (Abbildung 3-12).  
Abbildung 3-12: Lage und Maße [mm] der Zugproben Typ M12 im Stufenbauteil sowie Entnahmestellen von Spektrometer-, Härte- und Metallographieproben 
Zugproben Die Entnahme der Rundzugproben Typ M12 nach DIN 50125 erfolgte aus den 15 mm-Stufen. Die Erstarrung beginnt bei der dünnsten Stufe am Bauteilende und verläuft in Richtung Anguss. Die Speisung der 15 mm-Stufen, aus denen Zugproben möglichst guter Qualität entnommen werden sollten, erfolgte über die 20 mm-Stufe, die sich an den Anschnitt anschließt. Infolge des Wärmeentzugs über die Sei-tenwände der Stufeneinsätze schreitet die Erstarrung gleichzeitig längs der Guss-stückachse und von den Seiten in Richtung Bauteilmitte fort, so dass die Mitte je-der Stufe zuletzt erstarrt. Eine Simulation mit der Software MAGMAsoft veran-schaulicht den Erstarrungsverlauf (Abbildung 3-13). Infolge dieses Verlaufs muss mit dem Auftreten von Mikrolunkern in diesem Bereich gerechnet werden, welche 
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sich negativ auf die mechanischen Eigenschaften im Zugversuch auswirken. Daher wurden die Zugproben jeweils neben der Mitte entnommen (Abbildung 3-12). Aufgrund der dicken Stufen (20 mm und 25 mm) betrug die gesamte Erstarrungs-zeit 20 s.  
Abbildung 3-13: MAGMAsoft-Simulation: Gezeigt ist die Erstarrungsfront nach unterschiedlichen Erstarrungszeiten im Bereich der Zugprobenentnahmestellen 
Spurstange Als Realbauteil-Demonstrator wurde eine PKW-Spurstange ausgewählt, da diese gießtechnische Anforderungen stellt, insbesondere in Bezug auf die Warmrissnei-gung und darüber hinaus einen Kern aufweist. Die Spurstange hat ein Nettovolu-men von 115 ml bei einer Länge von 414 mm. Für die Legierung A356 entspricht das einem Gewicht von 305g. Das Gießsystem der Spurstange ist in Abbildung 3-14 gezeigt, die Gießformen in Abbildung 3-15.  Die Spurstange wird mittig von unten über eine Fläche von 10x80 mm2 ange-schnitten, so dass eine gleichmäßige Formfüllung beider Lagerstellen unter annä-
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hernd gleichen Bedingungen erfolgt. Infolgedessen kann eine homogene Bauteil-qualität über die gesamte Länge erreicht werden. Stepshotversuche belegen den Verlauf der Formfüllung (Abbildung 3-16). Die wichtigen Verfahrensparameter für den Druckgießprozess zeigt Tabelle 3-2. 
Abbildung 3-14: Aufbau des Gießsystems der Spurstange mit Pressrest, Oxidab-streifer, Gießlauf, Anschnitt, Kern sowie Bauteil und Überläufen 
Abbildung 3-15: Feste (links) und bewegliche Spurstangen-Formhälfte Herausforderungen beim Gießen der Spurstange sind die langen, dünnen Fließ-wege, in denen der teilflüssigen Suspension viel Wärme entzogen wird und im Ver-lauf des Fließwegs die Lagerstellen, deren größere über einen Stahlkern (Abbildung 3-17) dargestellt wird.  Der Stahlkern muss umflossen werden, was zur Aufspaltung der Fließfront führt. Da sich die Fließfronten hinter dem Kern wiedervereinigen, muss die Schmelze noch ausreichend heiß sein, was durch die langen Fließwege erschwert wird. In-
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folgedessen kann es an dieser Stelle zu Kaltläufen und Oxideinlagerungen kommen (Abbildung 3-17). Darüber hinaus führt die Materialanhäufung in der Lagerstelle verbunden mit dem Verlauf der Erstarrung zu einem Hotspot und damit unter Umständen zu Warmrissbildung (vgl. Abbildung 3-49 und Abbildung 3-50). Auch aufgrund der in Bezug auf Warmrisse anspruchsvollen Form der Spurstan-ge eignet sich diese besonders als Demonstrator für die warmrissanfällige Legie-rung AA1420m.  
Abbildung 3-16: Stepshotversuche: Formfüllung während der Formgebung 
Tabelle 3-2: Relevante Druckgussparameter für die Spurstange (GK: Gießkolben) 
Physikalische Daten  Daten Kammer und Kolben Dichte A356/AA1420 (20 °C) 2,66/2,41 g/cm3 Gießkolbendurchmesser 85 mm Gewicht ab Anschnitt 362/328 g Aktive Gießkammerlänge 535 mm Abgussgewicht 1900/1720 g Anschnittquerschnitt total 800 mm2 Gewicht der Überläufe 57/52 g Gießkolbenfläche 5670 mm2 Gewicht Gussteil 305/277 g Kolbenweg für 100 g Mas-se 7 mm Gewicht Angusskanal ohne Schreckschale 450/410 g Masse pro mm GK-Hub 14,3 g Abgussvolumen 752/684 cm3 Formfüllhub 23 mm 
Verfahrdaten  Kolbenpositionen Umschaltpunkte [mm] 0/200/450/500 Gießhubende 515 mm GK-Geschwindigkeiten [m/s] 0/1/1/0,5 Ende Formfüllung 508 mm Mittlere GK-Geschwindigkeit 0,6 m/s Metall am Überlauf 505 mm Mittlere Anschnittsgeschwindigkeit 4,1 m/s Metall am Anschnitt 484 mm Mittlere Entlüftungsgeschwindigkeit 19,3 m/s Vollfüllung Gießkammer 402 mm  
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Abbildung 3-17: Links: verwendeter Stahlkern; rechts: Verlauf der Form-füllung beim Umfließen des Kerns: Bei der Vereinigung der Fließfronten kann es zur Bildung von Kaltschweiß-stellen kommen.  Zur Ermittlung der mechanischen Eigenschaften wurden den Spurstangen Flachzugproben nach DIN 50125 entnommen (Abbildung 3-18).   
 
Abbildung 3-18: Demonstratorbauteil Spurstange: Probenahme der Flachzugpro-ben nach DIN 50125; Angaben in mm 
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3.2. Untersuchung und Optimierung der Erstarrung in der Rheoschale Die Auffangschale dient im Rinnenverfahren vor allem dazu, die Schmelze kontrol-liert und gleichmäßig bis zur Verarbeitungstemperatur zu kühlen. Daher sollte der Schmelze möglichst wenig Wärme beim Einfließen in die Schale entzogen werden; die Kühlung unter die Liquidustemperatur geschieht im Rinnenverfahren auf der Rinne und nicht in der Schale. Wird dies gewährleistet, bildet sich auch keine Schreckschale, wie dies etwa in einer dickwandigen Metallkokille der Fall wäre. Zudem kommt es nicht zu unkontrolliertem Dendritenwachstum.  Die Formschale wurde derart konstruiert, dass der Transport zur Gießkammer einerseits möglichst schnell und einfach durchführbar ist, andererseits eine annä-hernd zylindrische Form für eine gleichmäßige Abkühlung gegeben ist, bei den-noch problemloser Ausformbarkeit. 
3.2.1. Einfluss des Schalenmaterials Bei Verwendung eines stark isolierenden Materials zur Schalenkonstruktion, wie z. B. Keramik, spielt eine möglichst geringe Wärmeleitfähigkeit eine wichtige Rolle, denn der Schmelze darf trotz großem Temperaturgradienten beim ersten Kontakt kaum Wärme entzogen werden, d. h. die Schale darf sich beim Einfließen entweder zunächst nur an der Oberfläche erwärmen (sehr geringe Leitfähigkeit), oder das Material darf nur eine sehr geringe Wärmekapazität aufweisen, so dass der Schmelze ebenfalls nur in geringem Maße Wärme entzogen wird.  Da Keramiken aufgrund ihres spröden Bruchverhaltens mit zunehmend dünner Wandstärke instabil werden, ist eine sehr niedrige Wärmeleitfähigkeit Grundvo-raussetzung für die Verwendung als Material für dickwandige Schalen, was durch hohe Porosität erreicht wird. Da die wirksame Keimdichte gegen einen bestimmten Wert konvergiert (vgl. Kapitel 2.5.1, S. 67), ist ein weiterer Ansatz, auf die Rinne, d. h. auf einen Anteil scherungsinduzierter Keimbildung, zu verzichten und direkt in die Schale zu gie-ßen. Voraussetzung ist, dass u. a. auch eine geringfügige Unterkühlung der Schmelze sichergestellt wird. Wärmeleitfähigkeit und Wärmekapazität der Schale müssten in diesem Fall genau auf die Gießtemperatur abgestimmt werden, um auch ohne Rinne beim Eingießen in die Schale unter Liquidus zu kühlen. Eine sol-che Schale ist bevorzugt nicht aus Keramik, sondern aus Metall herzustellen (ver-gleiche Kapitel 2.3.2, S. 38, Alcan-Patent EP 1358956A1).  Im Rahmen dieser Arbeit haben sich dünnwandige Stahlschalen (1 mm Wand-stärke bei 1,8 kg Bolzen) bewährt. Die notwendige Isolationswirkung für ein lang-sames Abkühlen der teilflüssigen Suspension ist durch den geringen Wärmeüber-
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gang (~ 2 W/m2K bei Konvektion Stahl zu Luft) gewährleistet. Ebenso ist die Ab-kühlung durch Strahlung (~ 6 W/m2K) vergleichsweise gering (140).  Wegen der guten Wärmeleitfähigkeit gegenüber Keramik (ca. 100x höher) ist ei-ne externe Kühlung mittels Druckluft aber auf einfache Weise einsetzbar, was ge-nerell für die Verwendung von Stahlschalen spricht. Darüber hinaus sind diese kostengünstig herstellbar, bspw. durch Tiefziehen von Blechen, da es nicht auf be-sondere Festigkeiten ankommt. Vor- und Nachteile verschiedener Materialien sind in Kombination mit Beispielen im Folgenden aufgezeigt. 
Keramische Schalen 
+ geringe Wärmeleitfähigkeit (0,2-2,5 W/mK), daher gute Isolationswirkung  
+ sehr gutes globulitisches Vormaterial 
+ kein Schlichten erforderlich 
- Rinne erforderlich (vgl. Abbildung 2-32) 
- anfällig, da spröde und temperaturschockempfindlich 
- langsamer Prozess 
- lange Rückkühlzeiten der Schalen, Druckluftkühlung erforderlich 
- Herstellung aufwändig und teuer  
- bei zu hoher Wärmeleitfähigkeit hohe Abschreckwirkung  
Beispiele Im Rinnenverfahren haben sich insbesondere spanend hergestellte Schalen aus Feuerleichtbeton auf Al2O3-Basis bewährt. Im Rahmen dieser Arbeit wurden meist Schalen aus CalCast CC der Firma Silca, die am Gießerei-Institut der RWTH Aachen University durch Fräsen aus vorkonfektionierten Steinen hergestellt wurden, ver-wendet. Aufgrund der ausführlichen Untersuchungen von Grimmig (1) soll an die-ser Stelle nicht näher darauf eingegangen werden. Für eine flexiblere Herstellung wurde auch die Fertigung von Keramikschalen aus Feuerleichtbeton durch Gießen erprobt. Dabei wurden zwei unterschiedliche Feuerleichtbetone getestet: 
 Comprit 180H 0-3, Zusammensetzung nach Herstellerangaben: 95,0 % Al2O3, 0,1 % SiO2 und 0,1 % Fe2O3 (Rest CaO, etc.), 
 Didoflo 85AL 0-6, Herstellerangaben: 88,0 % Al2O3, 6,0 % SiO2, 0,8 % Fe2O3 und 1,7 %TiO2 (Rest CaO, etc.). Auswahlkriterien waren einerseits die Wärmeleitfähigkeit, andererseits die Fes-tigkeit, die für eine lange Lebensdauer möglichst hoch sein sollte. Darüber hinaus lassen festere Materialien die Fertigung dünnerer Schalen zu. Aus diesem Grund wurde das Comprit mit der höchsten Bruchfestigkeit von 85 N/mm2, das jedoch 
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gleichzeitig, aufgrund der Kompaktheit (weniger Poren) auch die größte Wärme-leitfähigkeit aufwies (2,08 W/mK bei 700 °C), ausgewählt. Im Vergleich dazu weist Comprit 135 0-5 die geringste Wärmeleitfähigkeit mit 0,67 W/mK (bei 700 °C) bei einer geringen Bruchfestigkeit von nur 35 N/mm2 auf. Das Dichteverhältnis be-trägt dementsprechend 2,74:2,00. Die Feuerleichtkeramik Didoflo 85AL 0-6 zeich-net sich durch eine Bruchfestigkeit von 65 N/mm2 und eine Wärmeleitfähigkeit von 2,25 W/mK bei 800°C aus (141). Für die Fertigung wurde zunächst eine Form aus PVC spanend hergestellt, in welche der, im mit Wasser abgemischten Zustand, thixotrope Feuerleichtbeton auf einem Rütteltisch vergossen wurde (Fließfähigkeit des Betons nur bei starker Vib-ration). Nach jeweils 24stündigem Abbinden und Trocknen wurden die Schalen im Hochtemperaturofen bei 1550 °C gebrannt. Die fertigen Schalen mit einer Länge von 200 mm, einer Breite von 130 mm und einer Wandstärke von 10 mm zeigt Abbildung 3-19.  
Abbildung 3-19: Gebrannte Keramikschalen aus gegossenem Feuerleichtbeton: links: Comprit 180H 0-3, rechts: Didoflo 85AL 0-6 Die gegossenen Schalen hatten ein Gewicht von durchschnittlich 1,35 kg (Com-prit) und 1,45 kg (Didoflo). Bei einem Schalenvolumen von ~510cm3 ergibt sich eine Dichte von ~2,65 gcm-3 bzw. ~2,84 gcm-3, was dem vom Hersteller angegebe-nen Materialbedarf von 2,74 gcm-3/~2,84 gcm-3 entspricht. Beim Einsatz im Rinnenverfahren sowie bei der Bolzenerwärmung von Thixo-vormaterial sind die gegossenen Keramikschalen aus Comprit und Didoflo untaug-lich. Aufgrund zu hoher Wärmeleitfähigkeit, bildeten sich beim Kontakt der Schmelze mit der Keramik unerwünschte Schreckschalen, die eine Verwendung der Bolzen nicht zulassen (Abbildung 3-20). Das bewährte Schalenmaterial Cal-Cast CC weist dagegen, aufgrund des deutlich höheren Anteils an Poren von 68%, 
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lediglich eine Wärmeleitfähigkeit von 0,27 W/mK (700 °C) bei einer Biegefestig-keit von 15 N/mm2 auf (142).  Ein weiterer Nachteil der Schalen aus keramischer Gießmasse ist die mangelhaf-te Thermoschockbeständigkeit. Bereits beim ersten Einsatz bildeten sich Risse in den Schalen (Abbildung 3-21). Durch Einhausen mit Stahlblech kann die Stabilität der Schalen deutlich erhöht werden, jedoch setzt sich ständig Schmelze in feine Risse und führt mit der Zeit zur Zerstörung. Dies gilt generell für alle verwendeten Keramikschalen, so dass die Standzeit der am häufigsten eingesetzten Schalen im Bereich von etwa 500 Versuchen lag.  Wegen der deutlich geringeren Wärmeleitfähigkeit könnte die Keramik Com-prit 135, trotz deutlich geringerer Festigkeit, Vorteile bieten, jedoch bleibt das Problem der Thermoschockempfindlichkeit bestehen. 
Abbildung 3-20: Schreckschalenbildung bei Verwendung einer Comprit-Schale aufgrund eines zu hohen Wärmeentzugs aus der Schmelze 
Abbildung 3-21: Risse durch Schmelzekontakt infolge Thermoschockwirkung: links: Comprit 180H 0-3, rechts: Didoflo 85AL 0-6 
Stahlschalen Durch Verwendung von Edelstahl anstelle Keramik können Kosten reduziert und Vorteile generiert werden. Es ist dabei zwischen dick- und dünnwandigen Stahl-schalen zu unterscheiden. 
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Dickwandige Stahlschalen Eine Stahlschale wird als dickwandig definiert, wenn der Wärmeentzug aus der einfließenden Schmelze so hoch ist, dass Schreckschalenbildung oder dendriti-sches Kornwachstum resultieren. Daraus resultieren folgende Vor- und Nachteile: 
+ vergleichsweise günstige Herstellung 
- Abschreckwirkung durch hohe Wärmeaufnahme infolge großer Masse  
- dendritische Gefügeanteile 
- Haltezeit (Heizen) erforderlich 
- dadurch teurer, langsamer Prozess 
- Schlichten erforderlich Aufgrund der hohen Masse und der damit verbundenen Wärmeaufnahme ist die Abschreckwirkung dickwandiger Stahlschalen zu groß, so dass es beim Einfließen der Schmelze zu starker Unterkühlung kommt, infolgedessen sich Dendriten bil-den. Um dies auszugleichen, ist eine Temperierung der Schale zur Verringerung der Unterkühlung notwendig, wodurch der Prozess verlangsamt wird. Die zeitin-tensive Einformung der aus der Unterkühlung resultierenden dendritischen Gefü-geanteile durch Diffusion resultiert zudem in einer unerwünschten Gefügever-gröberung. Diese Nachteile lassen sich auf einfache Weise durch Reduzierung der Schalenwandstärke beheben. 
Dünnwandige Stahlschalen Entsprechend der Definition für dickwandige Schalen (s. o.) werden Schalen aus Edelstahl als dünnwandig bezeichnet, wenn der Wärmeentzug aus der einfließen-den Schmelze nur zu sehr geringer Unterkühlung und damit zu Keimbildung, aber nicht zu (massiver) Dendritenbildung führt. Schalen dieser Art weisen folgende Eigenschaften auf: 
+ sehr gute Abschreckwirkung (Keimbildung/nur geringer Festphasenanteil) 
+ auf eine Rinne kann verzichtet werden, dadurch keine Schreckschale bei der Vormaterialherstellung 
+ externe Kühlung effektiv durch relativ hohe Wärmeleitfähigkeit des Stahls 
+ auch ohne zusätzliche Kühlung kurze Prozesszeiten 
+ sehr günstig in der Herstellung 
+ sehr gutes globulitisches Gefüge 
+ kurze Rückkühlzeiten ohne zusätzliche Kühlung 
- Schlichten erforderlich 
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Dünnwandige, geschlichtete Stahlschalen zeichnen sich durch eine vergleichs-weise hohe Verschleißfestigkeit aus. Die Gestaltungsfreiheit bei ihrer Herstellung ist zudem größer, die Herstellungskosten dabei aber deutlich geringer im Ver-gleich zu Keramikschalen. Darüber hinaus bieten Stahlschalen den großen Vorteil einer flexiblen, externen Kühlung. Aus diesen Gründen wurden Schalen aus dün-nem Stahlblech bei den Untersuchungen zu dieser Arbeit bevorzugt eingesetzt.  Um zu zeigen, dass bei der Verwendung von Stahlschalen, wie einleitend ge-schildert, auf den Einsatz der Rinne verzichtet werden kann, wurden vergleichen-de Versuche mit und ohne Rinne, sowohl beim Einsatz von Stahl- als auch von Ke-ramikschalen, durchgeführt. Abbildung 3-22 gibt einen Überblick über die Gefüge der vier Variationen.   Ohne Rinne Mit Rinne 
Keram
ikschal
e 
  Dendritisches Gefüge Mittlere Globulitendichte = 77 mm-2 
Stahlsc
hale 
  Mittlere Globulitendichte = 65 mm-2 Mittlere Globulitendichte = 74 mm-2 
Abbildung 3-22: Vergleich der Gefüge: mit und ohne Rinne; Verwendung von Ke-ramik- und Stahlschale [9] 
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Im Fokus stand insbesondere die Globulitendichte, die mit IBAS ermittelt wurde, wozu jeweils fünf Bolzen untersucht wurden. Die Gießtemperatur betrug immer 630 °C und die Rinne war grundsätzlich um 5° geneigt.  Auch ohne die Rinne resultiert ein globulitisches Gefüge beim Einsatz der dünn-wandigen Stahlschale, im Gegensatz zum direkten Abguss in die Keramikschale. Beim Vergleich der Globulitendichte, respektive der Korngröße, zeigt sich aber der Einfluss der Rinne, durch welche die Keimdichte offenbar erhöht wird, so dass durchschnittlich etwa 14 % mehr Globuliten entstehen. Dementsprechend kleiner ist auch die Körngröße D, wobei sich diese nach der Hall-Petch-Beziehung mit dem Faktor 1/√D auf die Festigkeit des Werkstoffs auswirkt. Um dies zu beurteilen, wurden Rheogießversuche mit den unterschiedlichen Verfahrensvariationen durchgeführt. Die Bauteile wurden in Bezug auf die mechanischen Eigenschaften untersucht und verglichen (siehe Kapitel 3.3.2, S. 131 ).  
Größe und Form der Schale Die Form der Schale wurde so gestaltet, dass annähernd zylindrische Bolzen er-zeugt werden konnten. Dadurch kann eine relativ gleichmäßige Wärmeabfuhr, respektive Bolzenabkühlung, gewährleistet werden. Außerdem lassen sich die Bolzen auf einfache Weise in eine Standardthixogießkammer einlegen. Für den Transport wurden die Stahlschalen mit Griffen versehen (Abbildung 3-23).  
 
Abbildung 3-23: CAD Zeichnung der Edelstahlschale für 1,8 kg Bolzen [mm] 
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Durch die Verwendung von Schlichte (Kurzzeitschlichte Bornitrid Typ HeBoCoat 401E der Firma Henze oder Dauerschlichte DYCOTE D R87 + DYCOTE 2050 der Firma Foseco) konnte auf Aushebeschrägen verzichtet werden. Da infolge der Ab-kühlung über die Stirnflächen der Schale ein starker Temperaturgradient entsteht, wurden diese während der Versuche mit Fasermatten auf der Basis von Alumini-um- und Siliziumoxid (Typ ALSIFLEX-1260 der Firma Promat) isoliert. Dadurch konnte der Temperaturgradient entscheidend verringert werden. Eine Verrundung der Kanten, um dort die verstärkte Abkühlung auszugleichen, konnte aufgrund der Schweißkonstruktion nicht realisiert werden.  
Herstellung größerer Vormaterial-Bolzen Um auch größere Bauteile im Rinnenverfahren herstellen zu können, müssen auch Vormaterial-Bolzen höheren Gewichts problemlos erzeugbar sein. Zur Über-prüfung wurde eine größere Stahlschale für einen 3 kg-Bolzen hergestellt und über die Rinne gefüllt. Die Schmelze hat direkt nach dem Gießen eine Temperatur von 613 °C, die zusätzliche Schmelze hat also keinen oder nur einen vernachläs-sigbaren Einfluss auf die Kühlwirkung der Rinne. Bis zu einer Verarbeitungstem-peratur von 585 °C dauert es ohne zusätzliche Kühlung etwa neun Minuten. Um die Wärmeabfuhr über die Stirnseiten der Schale auszugleichen, wurden diese mit jeweils zwei 2 cm dicken, feuerfesten, keramischen Fasermatten auf der Basis von Aluminium- und Siliziumoxid (Typ ALSIFLEX-1260 der Firma Promat) isoliert. In-folge dieser Maßnahme konnte die Temperaturdifferenz von zuvor ca. 12 °C von der Mitte zum Rand der Schale auf 3 °C verringert werden. Der Bolzen ist damit ausreichend homogen. Der Vergleich des Mikrogefüges von Rand und Mitte (Abbildung 3-24) bestätigt diese These.  
  
Abbildung 3-24: Vergleich des Gefüges von Mitte (links) und Rand des großen 3 kg-Bolzens 
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Mangels passender Gießkammer und Druckgießform konnten die Bolzen nicht vergossen werden. Aufgrund der Gefügebilder kann aber von einer guten Vergieß-barkeit ausgegangen werden. Abbildung 3-25 zeigt die Schalenmaße sowie einen bei 585 °C geschnittenen 3 kg-Bolzen. 
Abbildung 3-25: 3 kg-Bolzen bei 585 °C geschnitten und große Schale mit Maßen [mm] schematisch 
3.2.2. Optimierung der Erstarrung mit MICRESS Zur Prozessbeschleunigung ist es interessant zu evaluieren, wie zügig das Fest-Flüssig-Gemisch zur Prozesstemperatur gekühlt werden kann, denn bei zu rascher Abkühlung bildet sich infolge zu starker Unterkühlung ein dendritisches Gefüge. Um eine optimale Erstarrungszeit zu ermitteln, wurde deshalb der Erstarrungs-verlauf von A356 mit der Software MICRESS simuliert. Da die beiden maßgebli-chen Faktoren zur Erzeugung eines globulitischen Vormaterials die Keimdichte und die Abkühlrate (Kap. 2.2.4, S. 17) sind, wurden speziell diese Parameter, aus-gehend von experimentell ermittelten Werten, unter sonst konstanten Randbedin-gungen in der Simulation variiert. Die resultierenden Gefüge wurden mit IBAS ausgewertet. Diese Vorgehensweise erlaubte den unmittelbaren Vergleich mit Er-gebnissen der nachfolgend durchgeführten Validierungsversuche. 
Bestimmung der Startwerte für die Simulation Um den Ausgangswert für die Globulitenzahl zu ermitteln, wurden fünf Vormateri-albolzen bei gleichen Bedingungen im Rinnenverfahren unter Verwendung einer Keramikschale hergestellt und metallographisch untersucht. Dazu wurde jeweils bei 630 °C über die auf 135 °C temperierte Rinne gegossen. Bei 575 °C (Mittelwert 
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zwischen Rand und Bolzenmitte, Abbildung 3-26) wurden die Bolzen in Wasser abgeschreckt, um das Primärgefüge im teilflüssigen Zustand einzufrieren. Zur Be-stimmung der Abkühlrate wurden während der Versuche Abkühlkurven mit Thermoelementen des Typs K (Ni-CrNi) aufgezeichnet (Abbildung 3-26). Aus den gemessenen Abkühlraten (in K/s) wurde der Wärmefluss unter Berücksichtigung der latenten Wärme in J/s mit der Software ThermoCalc berechnet und als Aus-gangswert in MICRESS verwendet.  
 
 
Abbildung 3-26: Schemazeichnung von Keramikschale und Bolzen mit Lage der Thermoelemente; repräsentative Abkühlkurve (Versuch Nr. 4) [14] Wie Abbildung 3-26 zeigt, verlaufen die Abkühlkurven annähernd linear, so dass der Wärmeentzug als konstant angenommen werden kann. Aus den Kurvenstei-gungen der ermittelten Temperaturverläufe wurde ein mittlerer Wärmeentzug von 0,07 K/s ermittelt. Unter Berücksichtigung der latenten Wärme entspricht dies einem Wärmefluss von 0,94 J/s. In der Simulation wurde nicht zwischen Rand und Mitte unterschieden, sondern nur mit dem mittleren Wärmeentzug gerechnet. Zur Ermittlung des Simulationsparameters ‚Keim-‘ bzw. ‚Globulitendichte‘ wur-den Proben entsprechend Abbildung 3-27 aus allen fünf Bolzen entnommen und metallographisch untersucht. Zur besseren Differenzierung der einzelnen Globuli-ten wurden die Proben gemäß der Barkermethode farbgeätzt (Abbildung 3-27). Von jeder der insgesamt zehn Proben wurden Gefügebilder an fünf zufällig ge-wählten Stellen aufgenommen und mit Hilfe der Bildanalysesoftware IBAS ausge-wertet (Globulitenzählung). Aus den insgesamt 50 Gefügeaufnahmen wurde eine mittlere Globulitendichte von 77/mm2 ermittelt (STABW = 2,61/mm2). Diesem Wert entspricht ein mittlerer Globulitenabstand von 114 µm. Unter Berücksichti-gung von Untersuchungen durch Grimmig (1) und Kurz (6), kann weiter ange-
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nommen werden, dass die Dichte aktivierbarer Keime für die Legierung AC70dv im Rinnenverfahren etwa gegen den Wert 80 mm-2 konvergiert. Auch durch weite-re Unterkühlung kann dieser Wert nicht gesteigert werden. Da in der Simulation nur stabile Keime, d. h. weder die Keimbildung noch das Auflösen von Keimen, be-rücksichtigt wurden, konnte die in der Simulation eingegebene Keimdichte gleich der im Experiment ermittelten Globultitendichte gesetzt werden. 
Abbildung 3-27: Links: Probenahme der Gefügeproben schematisch; rechts: Mikrogefügeaufnahme (farbgeätzt nach Barker, aus der Mitte, Versuch Nr. 5) [14] 
Physikalische Eingangsdaten für die Simulation Aufgrund des Einflusses der Legierungselemente auf die Gefügeentwicklung muss-te die exakte Zusammensetzung der Legierung bestimmt werden. Dazu wurden die hergestellten Vormaterialbolzen mittels Spektrometer an 60 Positionen analy-siert. Tabelle 3-3 zeigt das Resultat. 
Tabelle 3-3: Mittels Funkenspektrometrie ermittelte Zusammensetzung der Vor-materialbolzen (Mittelwert und Standardabweichung) [14] 
wt% Si Fe Mg Ti Sr V Ga 
MITTEL 7,11 0,0855 0,340 0,1041 0,0294 0,0119 0,0147 
STABW 0,28 0,0106 0,024 0,1177 0,0020 0,0002 0,0007  Wegen der Vielzahl an Variationen der rechen- und damit zeitintensiven Simula-tionen konnten nur die Legierungselemente Magnesium, Silizium und Titan, die einen Massenanteil von mehr als 0,1 % aufwiesen, berücksichtigt werden. Aus die-sem Grund musste außerdem auf eine 3D-Simulation verzichtet werden. Die für die Simulation benötigten Diffusionskoeffizienten dieser Elemente in der Alumini-ummatrix wurden der Literatur entnommen (Tabelle 3-4) (143). Für alle weiteren 
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benötigten Kenndaten kam die thermodynamische Datenbank TTAL5 der Firma ThermoTech zum Einsatz.  
Tabelle 3-4: Diffusionskoeffizienten der berücksichtigten Elemente in Rein-aluminium (143) 
Diffuser 
Festes Aluminium Flüssiges Aluminium 
 
D0 Q D0 Q Gehalt 
[m2/s] [kJ/mol] [m2/s] [kJ/mol] [%] 
Mg 1,49 x 10-5 120,5 1,49 x 10-5 71,6 0,34 
Si 1,38 x 10-5 117,6 1,34 x 10-7 30,0 7,11 
Ti 1,12 x 10-1 260,0 9,90 x 10-5 36,3 0,10 
Simulation Zu Beginn wurde ein zweidimensionales Rechengebiet von 500 µm x 500 µm in MICRESS festgelegt. Mit dem ermittelten durchschnittlichen Keimabstand von 114 µm ergibt sich gerundet eine Anzahl von 20 Keimen, die zufällig im Rechenge-biet platziert wurden. Querdiffusionseffekte wurden in allen Simulationsrechnun-gen vernachlässigt. Als Starttemperatur wurde 615 °C gewählt. Dies entspricht der Liquidustemperatur von A356, bei der Schmelze und Keime im Gleichgewicht ste-hen. Die während der Erstarrung freigesetzte latente Wärme wurde berücksichtigt und wie in (5) beschrieben über das gesamte Rechengebiet gemittelt. Um die Grenzen der globular-gleichachsigen Gefügeentwicklung im Rinnenverfahren zu ermitteln, wurde eine Serie von Simulationen mit variierten Keimdichten und Wärmeflüssen durchgeführt. Dabei wurden die Keimzahl zwischen 5 und 40 Kei-men und der Wärmefluss zwischen 0,94 Js-1 und 10,0 Js-1 verändert.  
Auswertung der Simulationsergebnisse Die Simulationsergebnisse wurden mit MICRESS als zweidimensionale Gefüge-bilder ausgegeben. Zur Bewertung dieser wurden Formfaktoren F der Körner des simulierten Gefüges herangezogen. Die Auswertung erfolgte mittels IBAS (Kapi-tel 2.5.2, S. 73). Beim visuellen Vergleich der Gefüge von Simulation (Startparame-ter) und gegossenem Bolzen, weisen beide eine ähnliche Struktur auf (Abbildung 3-28). Sowohl Korngröße als auch Rundheit sind näherungsweise gleich (mittig geschnittene Körner). Dagegen zeigt sich im reellen Gefüge eine deutlich stärkere Koagulation bzw. ein höherer Vernetzungsgrad. Dies ist darauf zurückzuführen, dass in der Simulation keine Strömungsvorgänge berücksichtigt wurden, die aller-
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dings in der Realität infolge schwerkraftbedingter Konvektion vorliegen. Dabei verharren die Körner nicht an Ort und Stelle, sondern sind ständig in Bewegung, wobei es vielfach zu Zusammenstößen kommt, was ein Zusammenwachsen zweier Körner begünstigt. Bei stationärem Wachstum ohne Strömung kommt es dagegen erst zu Koagulation, wenn zwei Körner direkt zusammenwachsen.  
Abbildung 3-28: Vergleich zwischen Simulation (links, 80 Keime/mm2, 0,94 Js-1) und realem Gefüge eines Vormaterialbolzens (rechts, 77 Keime/mm2, 0,94 Js-1): Die Bilder zeigen einen Gefügebereich von je 500 µm x 500 µm Kantenlänge [14]. Eine Übersicht über alle Simulationsergebnisse zeigt Abbildung 3-29, wobei t die Erstarrungszeit, F der gemittelte Formfaktor über alle Körner und D der mittlere Durchmesser eines Kreises von gleicher Fläche wie die mittlere Fläche aller Kör-ner sind. Die Simulationen wurden jeweils bei gleichen Temperaturen (≈ 575 °C) bzw. bei gleichen Festphasenanteilen (fS ≈ 0,5) gestoppt. Mit steigender Abkühlgeschwindigkeit bildet sich erwartungsgemäß ein zuneh-mend dendritisches Gefüge. Hierbei spielen zwei Effekte eine Rolle. Zum einen muss die bei der Erstarrung entstehende Kristallisationswärme von der Phasen-grenzfläche fest/flüssig abgeführt werden, damit die Kristallisation fortschreiten kann. Wegen der gleichachsigen Erstarrung der Körner inmitten der Schmelze kann die latente Wärme dabei nur über die Schmelze abgeführt werden, so dass ein Temperaturgefälle in Richtung der Schmelze entsteht; die Schmelze ist daher in Bezug zur Erstarrungsfront unterkühlt. Diese Wärmesenke destabilisiert die ebene Kristallisationsgrenzfläche. Bei erhöhtem Wärmeentzug vergrößern sich auch der Temperaturgradient und damit die Wahrscheinlichkeit dendritischen Kornwachstums.  
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Abbildung 3-29: Ergebnisse der Simulation mit MICRESS im Überblick [14] Aufgrund des höheren Wärmeentzugs und der damit verbundenen rascheren Erstarrung wird ein Konzentrationsausgleich an der Erstarrungsfront durch Diffu-sion zunehmend erschwert - es kommt zu konstitutioneller Unterkühlung und damit zu einer zusätzlichen Destabilisierung der Kristallwachstumsfront. Die Folge ist dendritisches Kornwachstum. Diesem Effekt kann durch die Erhöhung der Keimdichte entgegengewirkt werden, denn durch eine Vielzahl von Keimen erhöht 
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sich insgesamt die Phasengrenzfläche fest/flüssig und damit die Größe der Erstar-rungsfront. Infolgedessen wird mehr latente Wärme in kurzer Zeit freigesetzt, wodurch das Temperaturgefälle in Richtung Schmelze verringert wird. Eine ebene Kristallisationsfront wird somit stabilisiert. Dies wird durch die Simulationsergeb-nisse bestätigt. Wird die Keimdichte dagegen verringert, tritt der umgekehrte Fall ein; es bildet sich ein zunehmend dendritischeres und gröberes Gefüge (vgl. Abbil-dung 2-32). Eine Erhöhung der Keimdichte kann beispielsweise durch Legie-rungsmodifikation mit Kornfeinern erreicht werden. An dieser Stelle sei bemerkt, dass bei allen Versuchen bereits eine mit Titan korngefeinte Legierung A356 ein-gesetzt wurde. Betrachtet man die errechneten Formfaktoren und Korndurchmes-ser in Bezug auf die vorgegebenen Kriterien, so fällt auf, dass diese bei der experi-mentell ermittelten Keimzahl von ~ 80 Keimen je mm2 in allen Fällen unterhalb der Grenze liegen (F > 0,5 und D < 100 µm). Demnach sollte die Schmelze inner-halb von 60 Sekunden zur Verarbeitungstemperatur gekühlt werden können (Abbildung 3-29). Unter Beachtung des real von der Simulation abweichenden Ko-agulationsgrades ist dieses Ergebnis allerdings mit Skepsis zu betrachten. Den-noch scheint eine Halbierung der Kühldauer umsetzbar. Um diese These zu unter-suchen, wurden Versuche unter verschiedenen Abkühlbedingungen durchgeführt.  
3.2.3. Experimentelle Validierung der MICRESS-Simulationen Aufgrund der verbesserten Wärmeleitfähigkeit von Stahl gegenüber Keramik und der damit verbundenen Möglichkeit die Aluminiumschmelze zügig bis zur ge-wünschten Temperatur zu kühlen, kamen für die Versuche zur Validierung der MICRESS-Simulationen Stahlschalen in Verbindung mit einer Druckluftkühlvor-richtung zum Einsatz (Abbildung 3-30). Die Dosierung des Luftstroms erfolgte mit-tels Handventil. Um den Temperaturverlust über die Stirnseiten der Schalen aus-zugleichen bzw. zu verringern, wurden Dämmmatten (Typ ALSIFLEX-1260 der Firma Promat) eingesetzt. Dadurch konnte der Temperaturgradient über die Bol-zenlänge von der Mitte bis zu den Stirnseiten der Schale von 8 °C auf 3 °C verrin-gert werden. Da wegen des relativ unpräzisen Handventils keine exakten Abkühl-raten eingestellt werden konnten, wurden insgesamt sieben Versuche bei ver-schiedenen Ventilstellungen durchgeführt. Infolge der veränderten Luftströme wurde die Schmelze, bei ansonsten gleichen Versuchsbedingungen unterschiedlich schnell gekühlt. Die Abkühlung wurde dabei mit jeweils zwei Thermoelementen gemessen. Aus den aufgezeichneten Abkühlkurven konnte anschließend die Ab-kühlrate ermittelt werden. Bei Versuch Nummer 8 wurde mit Wasser gekühlt. Eine Übersicht über die Versuche zeigt Tabelle 3-5.  
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Abbildung 3-30: Edelstahlschale mit Kühlvorrichtung zur Validierung der Simula-tionsergebnisse aus MICRESS [9] 
Tabelle 3-5: Validierungsversuche zur Schalenkühlung im Rinnenverfahren 
Nr. 
Dauer 
Start  
Messung 
Abschreck-
temperatur 
Abkühlra-
te 
Dauer linear extrapo-
liert bis 613 °C 
[s] [°C] [°C] [K/s] [s] [min] 
1 335,5 607,0 585 0,066 427 7,1 
2 245,5 603,5 585 0,075 372 6,2 
3 143,0 606,0 585 0,147 191 3,2 
4 147,5 608,5 585 0,159 176 2,9 
5 138,5 608,0 585 0,166 169 2,8 
6 100,0 607,3 585 0,223 126 2,1 
7 83,0 607,4 585 0,270 104 1,7 
8 48,0 606,7 585 0,452 62 1,0  Nach Erreichen der Zieltemperatur von 585 °C wurden die Bolzen in Wasser ab-geschreckt, entsprechend Abbildung 3-27 zersägt und metallographisch unter-sucht. Dazu wurden die barkergeätzten Gefügeproben, wie bei den Voruntersu-chungen zur Simulation, an jeweils fünf zufällig gewählten Stellen fotografiert und mit IBAS ausgewertet.  
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Kriterien zur Beurteilung des Gefüges Weil die Schmelze zu Beginn der externen Kühlung bereits unterkühlt war, kann nach (6) davon ausgegangen werden, dass keine zusätzliche Keimbildung stattge-funden hat, so dass die Dichte aktiver Keime als 80 mm-2 angenommen werden kann und Feinanteile auf Dendritenfragmente zurückzuführen sind. Um in diesem Zusammenhang den Einfluss dendritischer Bestandteile auf die Feinheit des Gefü-ges zu berücksichtigen, wurde die Korndichte ρK als Anzahl der separaten Gefü-geelemente je Quadratmillimeter definiert. Je mehr ρK vom Wert 80 mm-2 ab-weicht, desto größer ist der Anteil dendritischer Fragmente.  Das Vormaterial, welches ohne zusätzliche Kühlung hergestellt wird (gemessene Abkühlrate 0,066 K/s), weist ein ausgezeichnetes Rheogefüge auf und soll als Re-ferenz dienen. Wird die Abkühlrate erhöht, ändert sich der Formfaktor. Nach (2) muss dieser für eine ausreichend gute Formfüllung jedoch ≥ 0,5 sein. Für eine Be-wertung des Gesamtgefüges, wird der Wert F0,5 als Anzahl der Gefügeelemente mit 
einem Formfaktor ≥ 0,5 definiert. Der Quotient ρK zu F0,5 bezieht sowohl Formfak-tor als auch Feinheit des Gefüges ein und ist daher ein geeignetes Maß zur Beurtei-lung des Rheogefüges.  Weitere Aussagen über das Gefüge können anhand der Verteilungsfunktion der Formfaktoren getroffen werden. Zur Beurteilung wird der Kurvenschwerpunkt herangezogen. 
Auswertung der Gefüge Anders als bei der Simulation wird in der Probenpräparation kaum ein Korn im Zentrum geschnitten. Aus diesem Grund erscheint ein Gefüge mit hohem Anteil dendritischer Phasen oft feiner als ein globulitisches Gefüge, da die Wahrschein-lichkeit Dendritenarmausläufer zu schneiden weitaus größer ist als einen Dendri-ten axial zu trennen. Daher müssen die Ergebnisse der Simulation zwangsläufig von denen der Experimente abweichen. Zur Bewertung der Versuche wurden deswegen sowohl die Formfaktoren als auch die Feinheit der Gefüge untersucht. Zur besseren Visualisierung wurden die Kehrwerte der Formfaktoren aufgetragen.  Abbildung 3-31 zeigt Gefügebilder einzelner Versuche (vergleichend ist jeweils ein Gefüge bei ähnlicher Abkühlrate aus der Simulation gezeigt) sowie die statisti-sche Auswertung der ermittelten Formfaktoren der einzelnen Gefügebestandteile. Da sich die Formfaktoren sehr kleiner Gefügeelemente in der Bildanalyse mit ho-hem Anteil dem Wert eins nähern, wurden hier nur diejenigen mit einer Fläche größer 1500 µm2 berücksichtigt. Für eine bessere Vergleichbarkeit wurden die Formfaktoren auf 100 % Körner normiert.  
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Abbildung 3-31: Prozentuale Verteilung der Formfaktoren abhängig von der Ab-kühlgeschwindigkeit; Bildausschnitt: Simulation bei ähnlicher Abkühlrate [14] 
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Die Verteilungsfunktion gibt über den Rundheitsgrad der Primärphasen des Ge-füges Auskunft. Bei geringer Abkühlrate liegt der Formfaktor von mehr als der Hälfte der Körner über einem Wert von 0,9 %, und etwa 90 % der Körner sind runder als gefordert (F > 0,9; Tabelle 3-6).  
Tabelle 3-6: Beurteilung der Gefüge der Rheobolzen bei unterschiedlicher Abkühlrate (F = Formfaktor) 
Abkühl-
rate 
Korn-
dichte ρK 
Schwer-
punkt 
F0,5 
(F ≥ 0,5) 
F0,9 
(F ≥ 0,9) ρK zu F0,5 ρK zu F0,9 
K/s mm-2 - % % mm-2 mm-2 
0,066 72 0,808 90 59 0,80 1,22 
0,075 88 0,779 87 52 1,01 1,69 
0,147 99 0,799 90 54 1,10 1,83 
0,159 104 0,730 82 38 1,27 2,74 
0,166 90 0,708 80 28 1,13 3,21 
0,223 120 0,737 85 36 1,41 3,33 
0,270 120 0,745 86 38 1,40 3,16 
0,452 170 0,650 76 16 2,24 10,63  Wird die Abkühlgeschwindigkeit erhöht, so verschiebt sich sowohl das Maxi-mum als auch der Kurvenschwerpunkt zu kleineren Formfaktoren. Wird der Quo-tient ρK zu F0,5 gegen die Abkühlgeschwindigkeit aufgetragen, so ergibt sich nähe-rungsweise eine Gerade (Abbildung 3-32). 
Abbildung 3-32: links: Verhältnis von Korndichte und F0,5 gegen die Abkühlrate; rechts: mittlere Formfaktoren gegen Abkühlrate (Messwerte und Simulation) [14] 
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Bis zu einer Abkühlrate von etwa 0,15 K/s bilden sich gegenüber der Referenz (0,066 K/s) sehr ähnliche Gefüge aus. Dies belegen sowohl die Verteilungsfunktio-nen (Abbildung 3-31) als auch die mittleren Formfaktoren (Abbildung 3-32, rechts). Wird die Abkühlrate weiter gesteigert, kommt es im Bereich von 0,159 K/s zu einem deutlich veränderten Gefüge, bei dem die Verteilungsfunktion der Formfaktoren deutlich verflacht. Dies wird auch aus Abbildung 3-32 ersicht-lich, wo es zu einem deutlichen Abfall der Formfaktoren um 0,1 kommt. Dieses Ni-veau ändert sich bei weiter erhöhter Abkühlrate bis 0,3 K/s kaum.  
Schlussfolgerungen Die Ergebnisse zeigen, dass das Rinnenverfahren die Anzahl der Keime deutlich erhöht. Nach Verlassen der Rinne kann diese in allen Versuchen als konstant an-genommen werden. Infolgedessen ist der beobachtete Anstieg der Korndichte auf die Anzahl aktivierter Keime zurückzuführen. Der obere Grenzwert der Abkühlra-te ist erreicht, wenn dendritsiches Kornwachstum anstelle zusätzlich aktivierter Keime resultiert. Die Versuche weisen diesen Grenzwert eindeutig bei 0,15 Ks-1 aus (vgl. Abbildung 3-31).  Eine steigende Abkühlrate führt nicht nur zu feinerem Korn, sondern auch zu kleineren Formfaktoren, was eine zunehmende Abweichung von der kreisrunden, bzw. globulitschen Form zufolge hat. Dies zeigen die Simulationen und Experimen-te eindeutig. Dabei haben geringere Korndichten einen stärkeren Effekt als höhere Abkühlraten.  Die dendritische Morphologie der Simulation stimmt nicht exakt mit dem realen Gefüge überein, was zum Teil auf die Tatsache zurückzuführen ist, dass in der Si-mulation nur ein zweidimensionaler Raum betrachtet wird. Darüber hinaus wur-den vereinfachte Annahmen bzgl. der Temperaturverteilung im Rechengebiet ge-troffen. Diesbezüglich ist weitere Modellentwicklung notwendig, um die Simulati-onsergebnisse zu verbessern. Nichtsdestotrotz gibt die Simulation nützliche Ein-blicke in den Prozess. Wie bereits erwähnt, hängt die Gießbarkeit teilflüssiger Metallsuspensionen vom Formfaktor der Festphase ab. Die Formfaktoren, welche aus den Experimen-ten bestimmt wurden, liegen grundsätzlich unter denen der Simulation, allerdings wird der Trend korrekt wiedergegeben. Wegen Koagulation und Fragmentierung durch Schneiden von Dendritenarmen, zeigt die Bildanalyse geringere Formfakto-ren. Beide Effekte addieren sich und führen zur beobachteten Differenz der Ergeb-nisse.  
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Der Formfaktor gibt nützliche Anhaltspunkte zur Beurteilung der Gießbarkeit, jedoch ist eine visuelle Bewertung der Gefüge noch immer von Nöten. Im Fall des Experiments mit maximaler Abkühlrate liegt der Formfaktor zwar unterhalb des kritischen Wertes, jedoch zeigt das Gefüge deutlich dendritische Körner. Auf Grundlage der beobachteten, deutlichen Änderung des Gefüges von 0,15 K/s zu 0,16 K/s kann schlussgefolgert werden, dass die Unterkühlung vor der Wachs-tumsfront bei einer Abkühlrate über 0,15 K/s ein kritisches Niveau erreicht, wel-ches beim Überschreiten dieser Grenze verstärkt zu dendritischem Kornwachstum führt. In Anbetracht dessen scheint eine Abkühlrate zwischen 0,1 K/s und 0,15 K/s praxistauglich zu sein. Dies entspricht einer Prozesszeit von fünf bis minimal 3,3 Minuten (bei 30 °C Kühlung).  Dieses Ergebnis korreliert sehr gut mit der Mikrosimulation. Zum Vergleich von Simulation und Experiment wurden die mittleren Formfaktoren gegen die Abkühl-rate aufgetragen. Unter Berücksichtigung, dass alle Körner in der Simulation im Mittelpunkt geschnitten wurden, in den Experimenten aber nicht, zeigt sich eine gute Korrelation (Abbildung 3-32).  Bezüglich dieser Beobachtungen ist es sinnvoll, angepasste Kriterien zur Beur-teilung des Rheogefüges im Rinnenverfahren zu formulieren. Insbesondere ist da-bei F0,9 als prozentualer Anteil der Körner mit einem Formfaktor ≥ 0,9 ein geeigne-ter Wert, während F0,5 kaum signifikant ist. Dabei sollte F0,9 ≥ 50 % und ρK zu F0,9 
≥ 2 mm-2 sein. 
Verbesserte Kühlung Auf Grundlage der Resultate der Validierungsversuche wurde eine verbesserte Kühlung entwickelt, die einen gezielten Wärmeentzug der Bolzen in der Mitte und am Rand zulässt. Durch stärkere Kühlung der Schale in der Mitte im Vergleich zum Randbereich kann die Temperaturdifferenz Rand-Mitte fast vollständig ausgegli-chen werden. Dies führt zu einer weiteren Verbesserung der Homogenität des Vormaterials, da eine Temperaturdifferenz von nur wenigen Grad bereits deutli-che Unterschiede im Festphasenanteil, insbesondere im Bereich hoher Festpha-senanteile, bedeuten kann (vgl. Abbildung 2-5, S. 9). Damit die Kühlung genau ein-gestellt werden konnte, kam ein thermischer Massedurchflussregler vom Typ DB04 der Firma PKP Messtechnik für Gase (geeicht für Druckluft) mit einer Regel-genauigkeit von 0,1 l/min zum Einsatz (Abbildung 3-33). Der Durchflussregler bie-tet ein Regelintervall von 0-50 l/min bei einem maximalen, eingangsseitigen Be-triebsdruck von 10 bar.  
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Abbildung 3-33: Thermi-scher Massedurchflussmes-ser der Firma PKP zur Regu-lierung des Kühlluftstroms 
Bei ausschließlicher Kühlung in der Mitte der Schale (vgl. Abbildung 3-34) wur-de ein Luftkühlstrom von 4,1 l/min experimentell bestimmt, bei dem sich die Temperaturkurven von Rand und Mitte nach 300 s Abkühldauer genau bei der Bolzenverarbeitungstemperatur von 585 °C treffen (Abbildung 3-35). 
Abbildung 3-34: Verbesserte Kühlvorrichtung; Kühlung der Schale nur in der Mit-te; Isolation durch Fasermatten an den Schalenstirnseiten Die neue Kühlvorrichtung bietet den Vorteil eines modularen Aufbaus. Die drei mit Bohrungen für die Kühlung versehenen Rohre sind in den Druckausgleichsbe-hälter gesteckt und können bei Bedarf auf einfache Weise getauscht werden. Über die Schalenabdeckung ist auch die Implementierung einer Schutzgaszufuhr zur Prävention der Reaktion des teilflüssigen Metalls mit der Atmosphäre denkbar. 
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Abbildung 3-35: Links: Temperaturen aus Mitte und Rand eines Bolzens bei ex-terner Kühlung mit Druckluft (4,1 l/min); rechts: Temperaturdifferenz zw. Rand und Mitte; nach 300 s, bzw. bei 585 °C ist der Temperaturgradient ausgeglichen 
3.2.4. Veränderung des Gefüges infolge von Reifung Die Morphologie des Gefüges kann durch eine Haltestufe bei einer bestimmten Temperatur gezielt beeinflusst werden. Um den Effekt und Nutzen einer solchen Haltestufe auf das Rheovormaterial zu evaluieren, wurden sechs Bolzen in Alumi-niumdosen abgegossen (Abbildung 3-7) und zwischen fünf und 60 Minuten bei 585 °C temperiert. Wie in Kapitel 2.2.3, S. 14, beschrieben, kommt es dabei zu Ostwald-Reifung und infolgedessen zur Gefügevergröberung. Die erzeugten Bolzen wurden nach den Haltestufen in Wasser abgeschreckt; anschließend wurde das Gefüge mit dem Bildanalysesystem IBAS untersucht und anhand der Kriterien für den Formfaktor und den mittleren Durchmesser bezüglich ihrer Vergießbarkeit charakterisiert. Abbildung 3-36 zeigt die resultierenden Gefüge im Verlauf der Rei-fung. Eine Übersicht der Messergebnisse aus IBAS sind in Tabelle 3-7 und Abbil-dung 3-37 aufgeführt, wobei keine signifikante Verbesserung des Formfaktors festgestellt werden kann. Wie Abbildung 3-37 zeigt, steigt der mittlere Korn-durchmesser D mit der Zeit, gleichzeitig sinkt die Korndichte. Es kommt demnach zur erwarteten Gefügevergröberung, welche sich mutmaßlich negativ auf die Fes-tigkeiten auswirkt. Darüber hinaus konnte durch Ausfließversuche qualitativ fest-gestellt werden, dass die Viskosität der teilflüssigen Suspension mit steigender Haltezeit deutlich sinkt. Dies wirkt sich ebenfalls nachteilig auf die thixotropischen Eigenschaften des Rheomaterials aus. Da der Formfaktor zudem nicht verbessert wird, kann auf eine Haltestufe im Rinnenverfahren verzichtet werden.  
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5 Minuten, D = 107 µm, F = 0,73 10 Minuten, D = 115 µm, F = 0,72 
  
15 Mintuen, D = 118 µm, F = 0,75 30 Minuten, D = 129 µm, F = 0,73 
  
45 Minuten, D = 129 µm, F = 0,75 60 Minuten, D = 137 µm, F = 0,73 
Abbildung 3-36: Gefügevergröberung und Globulitenreifung nach unterschiedli-cher Haltezeit bei 585 °C; D: mittlerer Globulitendurchmesser, F: Formfaktor 
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Tabelle 3-7: Mit IBAS ermittelte, mittlere Gefügekennwerte abgeschreckten Rheo-vormaterials bei verschiedenen Haltezeiten 
A: Kornfläche, D: Kreisdurchmesser gleicher Fläche, F: Formfaktor, ρK: Korndichte 
  
  
Abbildung 3-37: Eigenschaftswerte der Gefüge bei unterschiedlicher Haltezeit 
Mittelwerte A >1000 Feinanteil A < 1000 
Haltezeit 
[min] 
A 
[µm2] 
D 
[µm] 
F 
 
ρK 
[mm-2] 
A 
[µm2] 
D 
[µm] 
F 
 
ρK 
[mm-2] 
5 10893 107 0,73 65 469 (4 %) 22 0,60 11 
10 13845 115 0,72 54 333 (2 %) 18 0,71 12 
15 13314 118 0,75 56 433 (3 %) 22 0,72 10 
20 13320 116 0,75 55 424 (3 %) 21 0,71 10 
30 15440 129 0,73 48 318 (2 %) 19 0,51 5 
45 16112 129 0,75 45 269 (2 %) 16 0,68 9 
60 18024 137 0,73 42 420 (2 %) 21 0,68 6 
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3.2.5. Zusammenfassung der Ergebnisse Eine kombinierte Studie aus Experiment und Simulation zur Beurteilung der Gefü-geentwicklung im Rinnenverfahren wurde mit der Legierung A356 durchgeführt. Dabei konnten die experimentell ermittelten Gefügecharakteristika mit guter Nä-herung simuliert werden.  Die Simulation zeigte ein hohes Potential zur Optimierung der Prozessdauer im Rinnenverfahren, wodurch diese von über zehn Minuten auf fast drei Minuten re-duziert werden konnte, bei immer noch ausreichend globulitischem Gefüge. Dies wurde erfolgreich durch Experimente validiert. Aus der Simulation wurde die Keimdichte als wesentliche Größe zur Beeinflussung des Formfaktors ermittelt. Die Genauigkeit der Simulation kann mutmaßlich durch die Verwendung opti-mierter Modelle und den Einsatz makroskopischer Wärmeflusssimulationen wei-ter verbessert werden. Zudem sollte der Einfluss von Konvektion und in diesem Zusammenhang Koagulation in die Berechnung einfließen. Zur Bewertung des Gefüges wird der Faktor F0,9 als prozentualer Anteil der Kör-
ner mit einem Formfaktor ≥ 0,9 empfohlen. Dabei sind als Kriterien für ein ausrei-chend globulares Korn F0,9 ≥ 50 % und ρK zu F0,5 ≥ 2 mm-2 einzuhalten. Um die Homogenität des Vormaterials weiter zu verbessern, wurde eine neue Kühlvorrichtung entwickelt, mit der das Vormaterial durch verstärkte Kühlung in der Bolzenmitte, kombiniert mit einer Isolierung der Schalenstirnseiten, in 300 s zur Prozesstemperatur gekühlt werden kann, wobei gleichzeitig der Temperatur-gradient zwischen Rand und Mitte des Bolzens egalisiert wird. Weiter zeigen die Untersuchungen, dass eine Haltezeit nicht zu runderen Kör-nern führt. Da die Globuliten infolge von Reifung unerwünscht wachsen, ist grund-sätzlich auf eine Haltezeit zu verzichten.   
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3.3. Einfluss der Rheorinne auf die Einformung der Alphaphase Die Autoren Legoretta et al. führen die Bildung und Einrundung von Körner durch Scherung beim Fließen über die Rinne als maßgeblichen Faktor für die Ausbildung von Globuliten im Cooling Slope-Verfahren an (7) (vgl. Kapitel 2.5, S. 70). Dabei bilden sich zunächst Keime, sobald die Schmelze mit der Rinne in Kontakt kommt. Im Verlauf des Fließens über die Rinne wachsen die Keime und formen sich durch die aus der Fließbewegung resultierende Scherung rund ein.  Aufgrund der relativ gleichförmigen, turbulenzarmen Fließbewegung auf der Rinne, ist der Einfluss der Scherung relativ gering. Dies zeigen Fluentsimulationen von Ahmadein (8). Darüber hinaus unterkühlt die Schmelze im Rinnenverfahren während des Kontakts mit der Rinne nur um wenige Grad. Bei einer durchschnitt-lichen Temperatur von 613 °C (AlSi7Mg) liegt jedoch nur ein Festphasenanteil von etwa 5 % vor (ThermoCalc), so dass das globulare Kornwachstum erst in der Scha-le stattfindet. Aus diesen Gründen ist anzunehmen, dass die globulare Einformung auf der Rinne nur von sekundärer Bedeutung ist. Um dies zu überprüfen, sollen die Untersuchungen von Legoretta et al. nachvollzogen werden.  
3.3.1. Globulitenbildung auf der Rheorinne Der entscheidende Unterschied zum Rinnenverfahren ist die Rinnenneigung, die beim „Cooling Slope“ 45° (gegenüber 5° im Rinnenverfahren) beträgt. Dies führt zu einer größeren Scherung der Körner während des Fließens. Ebenso sind die Kon-taktzeit von Schmelze und Rinne sowie der Materialverlust geringer. Um diesen Einfluss zu überprüfen, bedarf es der Untersuchung der Schreckschale aus dem Rinnenverfahren, wobei auch im Rinnenverfahren der Neigungswinkel der Rheo-rinne variiert wurde (5°, 15°, 30° und 45°).  Da die Rinne ohnehin die doppelte Länge des Cooling Slopes misst und sich eine längere Rinne positiv auf die Scherzeit und damit auf die Einrundung der Körner auswirken muss, wurde die Rinnelänge nicht verändert. Bei den Gießversuchen fiel zunächst das unterschiedliche Fließverhalten auf. Bei starkem Gefälle benetzt die Schmelze wesentlich weniger Rinnenfläche und fließt in einem vergleichsweise dünnen Rinnsal unter schlängelnden Bewegungen über die Rinne. Die verbleibenden Schreckschalen verdeutlichen diesen Vorgang (Abbildung 3-38). Dieser Effekt wurde auch von Legoretta et al. beschrieben.  Obwohl jeweils auf dieselbe Position der Rinne gegossen wurde, verringert sich neben der Masse auch die Schreckschalenlänge, denn infolge der größeren Rin-nenneigung steigt die Fließgeschwindigkeit. Auf diese Weise kann der Großteil der Schmelze vor dem Einfrieren in die Schale fließen.  
Experimentelle Untersuchungen 
 
125 
 
Abbildung 3-38: Schreckschalen bei unterschiedlicher Rinnennei-gung (von links nach rechts):    5° (396 g/ 46 cm) 15° (148 g/ 46 cm) 30° (43 g/ 42 cm) 45° (18 g/33 cm)  Markierte Stellen: Probenahme Gefüge  Wie bei Legoretta et al. wurden die Schreckschalen metallographisch untersucht (Probenahme an den markierten Stellen in Abbildung 3-38). Die Gefüge von An-fang (Impact Zone) und Ende des Fließwegs bei den unterschiedlichen Neigungs-winkeln wurden verglichen (Abbildung 3-39).  In allen vier Fällen ist kein signifikanter Unterschied zwischen Fließweganfang und -ende festzustellen. Darüber hinaus kommt es bei dem hier verwendeten Ver-suchsaufbau weder bei kleinen noch bei großen Neigungswinkeln zu globularer Einformung. Die Ergebnisse von Legoretta et al. konnten also nicht nachvollzogen werden. Aufgrund des zunehmenden Wärmeeintrags und der damit sinkenden Abschreckwirkung bei kleineren Neigungswinkeln durch größere Schreckschalen, bildet sich mit zunehmend geringerem Gefälle eine gröbere Gefügestruktur aus, die aber in allen Fällen dendritisch ist. Ein stärkeres Gefälle führt demnach, trotz stärkerer Scherung, nicht zu globularer Einformung.  Positiv wirkt sich eine steilere Rinne auf den Materialverlust durch die Schreck-schale aus, der um ein Vielfaches reduziert werden konnte – z. B. bei 30° um den Faktor Zehn, bei 45° Neigung sogar um mehr als das Zwanzigfache.  
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Abbildung 3-39: Mikrogefüge der auf der Rinne verbleibenden Schreckschale bei verschiedenen Rinnenneigungswinkeln, Probenentnahmestellen 1 und 4 (3 bei 45°; vgl. Abbildung 3-38) 
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Da die Schreckschale aber über 30° Rinnenneigung infolge des starken Gefälles kaum Halt auf der Rinne hatte und vielfach mit in die Schale rutschte, sollte eine Neigung von 30° nicht überschritten werden.  Bei 30° Rinnenneigung beträgt der Verlust an Metall nur etwa 2 %. Dieser kann zudem durch Reduzierung der Fließlänge weiter verringert werden. Gegebenen-falls muss allerdings die Gießtemperatur angepasst werden.  
Tabelle 3-8: Materialverlust bei der Erzeugung eines 1800 g-Bolzens im Rinnen-verfahren 
Rinnenneigung  Schreckschalenlänge  Schreckschalenge-wicht  
Anteil Schreck-
schale  
[°] [cm] [g] [%] 
5 46 396 22,0 
15 46 148 8,2 
30 42 43 2,4 
45 33 18 1,0 
3.3.2. Einfluss der Rheorinnenneigung auf das Rheovormaterial Zwar ist eine globulare Einformung auf der Rinne nicht direkt nachweisbar, jedoch gilt es zu untersuchen, inwieweit die veränderte Rinnenneigung, respektive Fließ-geschwindigkeit zu Keimmultiplikation führen und damit das Gefüge beeinflussen. Neben metallographischen Analysen wurden Stufenproben mit Vormaterial aus dem Rinnenverfahren bei 5° (Standardwinkel) und 30° (optimaler Winkel) sowie aus Vormaterial, bei dem ohne Rinne direkt in die Stahlschale gegossen wurde hergestellt und mechanisch geprüft. 
Gefüge Um den Einfluss der Rinnenneigung auf das Gefüge der Rheovormaterials zu un-tersuchen, wurde dieses nach dem Gießen bei unterschiedlicher Rinnenneigung in der Schale unter immer gleichen Bedingungen bis zur Prozesstemperatur von 585 °C abgekühlt und anschließend in Wasser abgeschreckt. Für jeden Neigungs-winkel wurden aus einer Serie von fünf erzeugten Bolzen drei ausgewählt, gemäß Abbildung 3-27 metallographisch präpariert und mittels IBAS ausgewertet. Abbil-dung 3-40 zeigt repräsentative Gefügeaufnahmen bei den verschiedenen Nei-gungswinkeln von Rand und Mitte der Bolzen.  
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Abbildung 3-40: Mikrogefüge aus Mitte und Rand der abgeschreckten Vormateri-albolzen (585 °C) bei verschiedenen Rinnenneigungswinkeln 
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Ein Einfluss der Rinnenneigung auf die Unterkühlung wurde nicht festgestellt. In allen Versuchen wies die Schmelze nach dem Einfließen eine Temperatur von ca. 613 °C auf, was zum einen auf freigesetzte latente Wärme zurückzuführen ist. Zum anderen bildet die Schmelze bei steilerer Rinne ein dünneres Rinnsal, was insge-samt zu einer größeren Kontaktfläche der Schmelze mit der Rinne führt. Da sich gleichzeitig aber auch die Fließgeschwindigkeit erhöht, resultiert der gleiche Wärmeentzug. Weil hier die Gefüge untereinander verglichen wurden und nicht einzelne Kör-ner betrachtet werden sollten, konnte auf eine aufwändige Barkerätzung verzich-tet werden. Agglomerierte Körner konnten allerdings nicht zuverlässig separiert werden. An dieser Stelle sei zudem angemerkt, dass der globulitische Anteil bei im Rinnenverfahren erzeugtem Rheovormaterial generell sehr hoch und der dendriti-sche Anteil dementsprechend in der Regel sehr gering ist. Daher gibt der aus zwei-dimensionalen Gefügebildern ermittelte Formfaktor sehr gut Aufschluss über die Eignung eines Rheobolzens für die Verarbeitung im Druckgießprozess.  Zwischen Rand und Mitte der Bolzen konnte bei der Auswertung der Messer-gebnisse aus IBAS kein signifikanter Unterschied festgestellt werden (Tabelle 3-9). Das Gefüge ist über den gesamten Bolzen als homogen zu bezeichnen. Dagegen fallen auf den ersten Blick deutliche Unterschiede zwischen den verschiedenen Rinnenneigungswinkeln auf. 
Tabelle 3-9: Mit IBAS ermittelte, mittlere Gefügekennwerte abgeschreckten Rheo-vormaterials bei verschiedenen Rinnenneigungswinkeln 
A: Kornfläche, D: Kreisdurchmesser gleicher Fläche, F: Formfaktor, ρK: Korndichte 
Mittelwerte A > 1000 Feinanteil A < 1000 
Winkel 
A D F ρK A D F ρK 
[µm2] [µm] 
 
[mm-2] [µm2] [µm] 
 
[mm-2] 
5° Rand 7592 91 0,67 88 463 (6 %) 23 0,67 20 
5° Mitte 7650 90 0,67 86 413 (5 %) 21 0,66 23 
15° Rand 6363 83 0,68 104 461 (7 %) 23 0,74 26 
15° Mitte 6731 85 0,71 100 460 (7 %) 23 0,76 26 
30° Rand 5898 81 0,73 113 477 (8 %) 24 0,78 28 
30° Mitte 7084 87 0,71 97 476 (7 %) 23 0,77 20 
45° Rand 9004 97 0,70 71 498 (6 %) 24 0,76 10 
45° Mitte 8712 97 0,69 81 409 (5 %) 21 0,72 21 
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Grundsätzlich wirkt sich feineres Korn positiv auf die mechanischen Eigenschaf-ten eines Bauteils sowie die Formfülleigenschaften und infolgedessen die Bauteil-homogenität aus. Gleiches gilt für den Formfaktor: je größer F wird, desto runder sind die Körner im Durchschnitt und dementsprechend besser ist das Abgleiten der Körner aneinander und somit die Formfülleigenschaften.  Zur Verdeutlichung der Zahlenwerte in Tabelle 3-9 wurden Kornfläche, Durch-messer, Formfaktor und Korndichte graphisch dargestellt (Abbildung 3-41).  
  
  
Abbildung 3-41: Ergebnisse der Auswertung der Bolzengefüge mittels IBAS bei unterschiedlichen Rinnenneigungswinkeln: Die Fehlerbalken zeigen den höchsten und niedrigsten gemessenen Wert. 
Fläche und Durchmesser der Körner Trotz größerer Streubreite der Messwerte wirkt sich ein größerer Rinnennei-gungswinkel bis 30° offenbar positiv auf die Korngröße aus. Bei Neigungswinkeln von 45° sind die Ergebnisse jedoch merklich schlechter. Dies ist mit hoher Wahr-scheinlichkeit auf die geringere Abkühlung der Schmelze wegen der deutlich kür-
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zeren Kontaktzeit von Schmelze und Rinne infolge der hohen Fließgeschwindig-keit zurückzuführen. Dem könnte durch Absenken der Gießtemperatur oder Ver-längerung der Rinne entgegengewirkt werden. Da die Vorkühlung der Schmelze derzeit im Gießlöffel erfolgt und diese daher einen hohen Temperaturgradienten von der Löffelmitte zum Rand aufweist, ist bei dieser Konfiguration von einer wei-teren Absenkung der Temperatur unter 615 °C abzusehen, um Vorerstarrung im Löffel zu vermeiden. Eine Möglichkeit dieses Problem zu umgehen wäre der Ein-satz einer temperierten Stopfenpfanne.  
Formfaktor Beim Formfaktor ist die gleiche Tendenz zu beobachten. Aufgrund der Streuung sind die Ergebnisse jedoch nicht signifikant. Der mittlere Formfaktor bei 45° Nei-gung der Rinne fällt nicht negativ gegenüber dem 5°-Standard ab.  
Korndichte In gleicher Weise wie die Korngröße und der Formfaktor verhält sich die Korn-dichte. Hier zeigt die Rinnenneigung von 30° mit mittleren 107 Körnern je Quad-ratmillimeter ebenfalls die besten Ergebnisse, während bei 45° ein deutlich schlechterer Wert von durchschnittlich 78 mm-2 zu verzeichnen ist. 
Mechanische Eigenschaften Die Formgebungsversuche umfassten insgesamt 45 Abgüsse. Die folgenden Tabel-le 3-10 zeigen die genauen Versuchsvarianten. Zur Unterscheidung der verschie-denen Arten der Wärmebehandlung sowie der Legierung und Verfahrensparame-ter wurde für inkongruente Gussteilserien jeweils ein Index gesetzt.  
Tabelle 3-10: Gießversuche mit der Stufenform; Vormaterial Legierung A356, Rinnenverfahren 
Versuchsnummer 1 -     5 
6 -  
10 
11 -
15 
16 -
20 
21 -
25 
26 -
30 
31 -
35 
36 -
40 
41 -
45 
Index A B C D E F G H I 
Rinnenneigung 5° 5° 5° 30° 30° 30° ohne Rinne ohne Rinne ohne Rinne 
Wärmebehandlung - I II - I II  I II Konstante Parameter: Badtemperatur: 680 ±20 °C, Gießtemperatur: 630 °C, Luftstromkühlung mit verbes-serter Kühlung (vgl. Abbildung 3-34), regelmäßige Prüfung des H2-Index und Entgasung falls D>2. 
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Wärmebehandlung Bei der Legierung A356 wurde die Vorschrift des Legierungsherstellers verwendet und mit dem Ziel einer großen Dehnung (I) sowie hoher Festigkeit (II) wärmebe-handelt.  I. 17 h/535 °C → Abschrecken → 2,5 h/160 °C (A356) II. 17 h/535 °C → Abschrecken → 7 h/160 °C (A356) In Druckgussteilen gespeichertes Gas, insbesondere in dickwandigen Bauteilbe-reichen, ist ein Problem bei der Wärmebehandlung, da sich das Gas bei den hohen Lösungsglühtemperaturen ausdehnt, der Werkstoff gleichzeitig erweicht und dem entstehenden Druck dann nicht mehr standhalten kann. Als Folge bilden sich Gas-blasen im Bauteil, die zur Gussteiloberfläche wandern und dort Blister bilden. Bei laminarer Formfüllung im Rheo- und Thixogießen kann der Einschluss von Gas und damit die Bildung von Blistern bei der Wärmebehandlung weitgehend ver-mieden werden. Bei den hergestellten Proben war dies meist der Fall, wobei die einzelnen Versuchsreihen unterschiedliche Blisterbildung aufwiesen. In den Ver-suchsreihen B und C, bei 5° geneigter Rinne, bildeten sich insbesondere uner-wünschte Blister; die Ergebnisse der Versuchsreihen E, F, H und I waren deutlich besser (Abbildung 3-42). Warum dies so ist, kann nicht abschließend geklärt wer-den, da in allen Fällen regelmäßig entgast wurde.  
Abbildung 3-42: Blister bei A356 nach der Wärmebehandlung, die bei der Varian-te mit 5°-geneigter Rinne vornehmlich auftraten 
Zugversuche Nach erfolgter Wärmebehandlung am Gussstück wurden alle Zugproben nachei-nander zerrissen. Die Ergebnisse zeigt Abbildung 3-43.  
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Neigungswinkel der Rinne 5°, Gießtemperatur 630 °C, Formgebungstemperatur 585 °C: 
  Gusszustand WB A356 I WB A356 II  
Neigungswinkel Rinne 30°, Gießtemperatur 630 °C, Formgebungstemperatur 585 °C: 
  Gusszustand WB A356 I WB A356 II  
ohne Rinne, Gießtemperatur 630 °C, Formgebungstemperatur 585 °C: 
  Gusszustand WB A356 I WB A356 II  
Abbildung 3-43: Vergleich zwischen den Variationen des Rinnenverfahrens durch Zugversuche 
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Bereits im Gusszustand weist die Legierung A356 sehr hohe Dehnungen und gu-te Festigkeiten auf. Diese können anhand der Wärmebehandlungen effektiv gestei-gert werden. Wärmebehandlungsmethode I (vgl. S. 132) zur gezielten Steigerung der Dehnung führt einerseits zum gewünschten Ergebnis mit maximalen Dehn-werten von über 21 %, andererseits kann gleichfalls die Festigkeit deutlich gestei-gert werden. Durch eine längere Auslagerungszeit in Wärmebehandlung II kann insbesondere die Streckgrenze noch einmal verbessert werden, bei immer noch sehr guten Dehnungswerten. Dabei wurden Werte für Rp0,2 von über 250 MPa ge-messen. Die hier ermittelten Dehnungswerte von A356 liegen deutlich über denen von konventionellem Druckguss. Trotz sehr dickwandiger Bereiche konnten annä-hernd doppelte Dehnungen erreicht werden wie im Sand- und Kokillenguss (9). Dehngrenze und Zugfestigkeit liegen auf ähnlichen Niveaus. Beim Vergleich der drei Verfahrensvariationen untereinander kann kein signifi-kanter Unterschied der mechanischen Eigenschaften festgestellt werden. Selbst der Verzicht auf die Rinne beeinflusst die Messwerte kaum. 
Härte Aufgrund der Geometrie der Stufenprobe können nur aus den 15 mm-Stufen sinn-voll Zugstäbe entnommen werden. Um aber die Änderung der mechanischen Ei-genschaften infolge verschiedener Abkühlungsbedingungen bei unterschiedlicher Bauteildicke zu ermitteln, wurden Härtemessungen (nach Brinell und Vickers) durchgeführt. Gleichzeitig kann aber auch Segregation Einfluss auf die Härte ha-ben, so dass eine mögliche Entmischung in die Auswertung einbezogen werden muss.  Zur Auswertung wurden die gemessenen Härtewerte graphisch aufgetragen und untereinander verglichen. Abbildung 3-44 zeigt Messungen an der 15 mm-Probe, die einen Abgleich mit den Zugversuchen erlauben. Zudem können die Verfah-rensvariationen noch einmal gegenübergestellt werden. Dabei wurden an jeder Probe zwei Messungen durchgeführt. Die Mittelwertbildung erfolgte anschließend jeweils aus zehn Messwerten. Die Fehlerbalken zeigen die maximalen und minima-len Messwerte. Darüber hinaus wurden jeweils zwei repräsentative Gussteile (ohne Wärmebe-handlung) für jede Verfahrensvariation ausgewählt, an denen der Härteverlauf in Abhängigkeit von den Stufendicken ermittelt wurde. Die abgebildeten Härten wurden aus jeweils vier Messwerten gemittelt. Abbildung 3-45 zeigt die graphisch dargestellten Resultate. Die Härtemessung weist die gleiche Tendenz wie die Zug-
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versuche auf. Der Einfluss der Rinne fällt hier jedoch deutlicher aus, denn die Wer-te ohne Rinne liegen etwa 10 % unter denen mit Rinne.  
A,D,G: Gusszustand; B,E,H: WB I; C,F,I: WB II (vgl. Tabelle 3-10 und Tabelle 3-11) 
Abbildung 3-44: Vergleich der Wärmebehandlungen in Bezug zu den untersuch-ten Verfahrensvariationen anhand der 15 mm Stufe 
Zu beachten ist, dass bei der Bestimmung der Härte an der Gussteiloberfläche meist höhere Werte als in der Mitte gemessen werden, deren Ursache die Ausbil-dung eines Saums hohen eutektischen Anteils im Randbereich des Gussteils infolge des sogenannten Magnus-Effekts ist (144). Durch das sich beim Gießen einstellen-de Geschwindigkeitsprofil innerhalb des Strömungsquerschnitts mit niedrigen Ge-schwindigkeiten am Rand und hohen in der Mitte ergibt sich dabei eine statische Druckkomponente, welche die Festphase in die Mitte treibt, wo die höchsten Ge-schwindigkeiten auftreten.  Nach DIN 50150 sind den gemessenen Härten näherungsweise Festigkeiten zu-zuordnen (145). Danach stimmen die hier gemessenen Härten sehr gut mit den Zugfestigkeiten überein. So bewegen sich die Messwerte zwischen 59,1 HV und 115,1 HV (367,6 MPa). Der Wertebereich bei DIN 50150 beginnt erst bei 80 HV, was Festigkeiten von 255 MPa entspricht. Auch gilt DIN 50150 speziell für Stähle und ist daher nur bedingt auf Aluminiumlegierungen übertragbar.  Der Rinnenneigung kann kein signifikanter Einfluss zugeordnet werden. Die Härtewerte liegen bei beiden Neigungswinkeln auf gleichem Niveau. Bei allen Ver-fahrensvariationen ist eine deutliche Änderung der Härte mit der Bauteildicke feststellbar. 
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 *mit MAGMAsoft berechnet 
Abbildung 3-45: Härteverlauf über die Bauteillänge im Gusszustand: Abhängig-keit der Härte von der Stufendicke und Vergleich der Verfahrensvariationen 
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Wie erwartet, steigt die Härte mit sinkender Stufendicke, was anteilig auf die höheren Abkühlraten und Seigerung in den jeweiligen Bauteilbereichen zurückzu-führen ist. Die Verfahrensvariationen unterscheiden sich nur geringfügig. Dabei setzt sich der zuvor festgestellte Trend weiter fort. Ohne Einsatz der Rinne fällt die Festigkeit geringfügig ab. Die Rinnenneigung hat dagegen nahezu keinen Einfluss. Durchschnittlich steigt die Härte von der 20 mm- bis zur 1,5 mm-Stufe um 10 %.  Stufe 2 (15 mm), aus der die Zugstäbe entnommen wurden, weist bei allen drei Varianten ähnliche Härteniveaus auf. Dieses Ergebnis korreliert sehr gut mit den Zugversuchen. 
Entmischung (Spektrometrie) Infolge der Veränderung der Fließgeschwindigkeiten in Abhängigkeit von der Bau-teildicke kann es beim Vergießen teilflüssiger Suspensionen aufgrund unter-schiedlicher Dichte im Zusammenwirken mit dem Schwammeffekt zur Trennung von Fest- und Flüssigphase kommen. Je größer die Fließgeschwindigkeit und umso stärker der Übergang dick- nach dünnwandig sind, desto stärkere Entmischung ist zu erwarten. Die lokale Metallgeschwindigkeit hängt dabei von der Änderung des Querschnitts ab, denn beim Übergang der Stufen wird das Metall infolge der Ver-engung des Querschnitts stark beschleunigt. Das Stufenbauteil bietet sich damit an, die Grenzen der Formfüllung in Bezug auf mögliche Querschnittsübergänge im Bauteil zu bemessen. Da Fest- und Flüssigphase von unterschiedlicher Zusammen-setzung sind, lässt sich der Grad der Entmischung durch Messung der Zusammen-setzung ermitteln. Darüber hinaus können die mechanischen Eigenschaften Auf-schluss über Segregation geben. Dabei ist aber zu beachten, dass diese ebenfalls von der Erstarrungsgeschwindigkeit bzw. der Korngröße abhängen. Die Messung der Zusammensetzung ist daher verlässlicher. Entsprechend Abbildung 3-12 wur-de die Zusammensetzung der unterschiedlich dicken Stufen mittels Spektrometer ermittelt und graphisch ausgewertet (Abbildung 3-46). Die verschiedenen Variati-onen des Rinnenverfahrens wurden jeweils anhand zweier Bauteile miteinander verglichen, wobei angemerkt sei, dass bei der 1,5 mm dicken Stufe (Position 6) aufgrund teils unzureichender Formfüllung jeweils nur ein Messwert in die Aus-wertung einfließt. Bei Verwendung der Rinne ist keine signifikante Entmischung festzustellen. Die Ergebnisse bei 30° Rinnenneigung zeigen eine deutlich geringere Messwertschwankung als bei 5° Rinnenneigung. Der größere Neigungswinkel wirkt sich offenbar positiv aus. Wird direkt in die Schale gegossen, ist die deutliche Tendenz einer Entmischung über die Bauteillänge auszumachen. Dies ist auf die etwas gröberen Körner zurückzuführen (vgl. Abbildung 3-22).  
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Rinnenverfahren bei 5° Neigungswinkel; Proben A3 und A4 (s. Tabelle 3-10, S. 131): 
 
Rinnenverfahren bei 30° Neigungswinkel; Proben D16 und D17 (s. Tabelle 3-10, S. 131): 
 
Abguss direkt in die Schale (ohne Rinne); Proben G2 und G3 (s. Tabelle 3-10, S. 131): 
 
Abbildung 3-46: Silizium- und Magnesium-Anteil über die Stufenlänge bei den verschiedenen Variationen des Rinnenverfahrens; Probenbezeichnung nach Ab-bildung 3-12 
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3.3.3. Zusammenfassung der Ergebnisse Wie bereits in Kapitel 2.5.1 (S. 67) beschrieben, kommen auf der Rinne drei Me-chanismen zum Tragen, welche den Keimhaushalt beeinflussen. Erstens kommt es zur Keimbildung durch Unterkühlung und Scherung beim ersten Kontakt mit der Rinne. Dieser Bereich (Zone 1, Abbildung 2-31) ist unabhängig von der Rinnenlän-ge, sofern die Rinne nicht kürzer als Zone 1 ist. Zone 2 ist der Wirkbereich der bei-den anderen Einflussfaktoren, der Kühlung der Schmelze bis unter Liquidus und der Scherung während des gleichmäßigen Fließens über die Rinne. Wird die Rinne verlängert, so ändert sich ebenso die Länge von Zone 2. Der Einfluss der Scherung in Zone 2 ist gegenüber den Zonen 1 und 3 gering (8).  Die Einrundung gebildeter Körner durch Scherung in Zone 2, wie in (7) be-schrieben, konnte nicht nachgewiesen werden. Es muss davon ausgegangen wer-den, dass die von Legoretta et al. gezeigte globulare Ausbildung der Körner auf dem Cooling Slope auf die dortigen Abkühlbedingungen zurückzuführen sind. Da die Rinne wesentlich massiver und zudem temperiert ist, ist die Abschreckwir-kung dementsprechend größer, als beim vergleichsweise dünnwandigen Cooling Slope. Bei jedem Abguss heizt sich der Cooling Slope weiter auf. Dies würde auch die verschiedenen Anfangsbedingungen bei den unterschiedlichen Cooling Slope-Längen erklären.  Wichtigste Aufgabe von Zone 2 ist daher nicht die Einrundung der Körner, son-dern die Kühlung der Schmelze. Darüber hinaus führt die Scherung zu Keimmulti-plikation, jedoch in geringerem Maße als in den Zonen 1 und 3. Abhängig von der Neigung der Rinne entsteht des Weiteren unterschiedlicher Materialverlust durch die Schreckschale.  Die Länge der Rinne sollte demnach genauso ausgelegt werden, dass Schreck-schale möglichst klein ausfällt, jedoch gleichzeitig eine ausreichende Abkühlung bis unter die Liquidustemperatur gewährleistet ist.  Bei der Untersuchung des bei verschiedenen Rinnenneigungswinkeln hergestell-ten Vormaterials konnten nur geringfügige Unterschiede festgestellt werden. Die um 30° geneigte Rinne zeigte jedoch die besten Ergebnisse.  Dass auf eine Rinne verzichtet werden kann, zeigen die mechanischen Kennwer-te der Gussproben. Wird direkt in die Stahlschale gegossen, werden Eigenschaften auf nahezu gleichem Niveau erreicht.  Aufgabe und Wirkung der Rinne sind daher die Erhöhung der Keimanzahl durch Unterkühlung, was sich positiv auf die Korngröße auswirkt und wodurch beson-ders die Tendenz zur Entmischung verringert wird. 
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3.4. Formgebung von AA1420m im teilflüssigen Zustand  Die Verarbeitung von Aluminium-Lithium-Legierungen durch Gießen gestaltet sich aufgrund der hohen Reaktivität der Legierungsbestandteile schwierig, insbeson-dere je höher die Temperaturen sind. Hier bietet das Rheo- oder Thixogießen, auf-grund der wesentlich geringeren Verarbeitungstemperaturen deutliche Vorteile. Zudem verringern die laminare Formfüllung und die Kompaktheit des Vormateri-albolzens den Kontakt von Metall und Atmosphäre, wodurch weniger Abbrand entsteht und weniger Oxide in das Gussteil eingetragen werden. Die im SFB 289 in Bezug auf die Korngröße optimierte Legierung AA1420m (10) wurde im Rahmen dieser Arbeit vergossen und ausführlich in Bezug auf die mechanischen Eigen-schaften und das Gefüge untersucht. 
3.4.1. Mechanische Eigenschaften und Wärmebehandlung Die Knetlegierung AA1420 weist, infolge des Einflusses festigkeitssteigernder Pha-sen, im wärmebehandelten Zustand ausgezeichnete mechanische Eigenschaften auf (Tabelle 2-3). Auch im rheogegossenen Zustand konnten sehr gute Eigenschaf-ten erzielt werden (1). Um diese weiter zu verbessern wurde die Wärmebehand-lung gezielt optimiert.  
Gießversuche und Wärmebehandlung Zur Prüfung und Optimierung der mechanischen Eigenschaften wurden einerseits Stufenproben durch Thixo- und Rheogießen hergestellt, wobei speziell der Ein-fluss gröberen Korns im Rheogießen untersucht wurde. Andererseits wurden als Realbauteile Spurstangen im Rheo-Container-Prozess (Kap. 3.1.2, S. 88) gegossen, die insbesondere die Vorteile des teilflüssigen Vergießens von Knetlegierungen in Bezug auf Warmrisse herausstellen sollten. Aufgrund der vergleichsweise aufwän-digen und teuren Bolzenherstellung standen für die Formgebungsversuche nur jeweils wenige Bolzen zur Verfügung.  
Formgebung Stufenprobe und Wärmebehandlung Insgesamt wurden 15 Rheo- und sieben Thixogussteile hergestellt. Tabelle 3-11 zeigt die Versuchsvarianten. Zur Unterscheidung der verschiedenen Arten der Wärmebehandlung sowie der Verfahrensparameter wurde für inkongruente Guss-teilserien jeweils ein Index gesetzt. Die Wärmebehandlung von AA1420m wurde nach (11) mit bezüglich der Festigkeit optimierten Parametern durchgeführt.  24 h/460 °C → Abschrecken → 10 h/180 °C (AA1420m) 
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Um Abbrand zu vermeiden, erfolgte die Wärmebehandlung der hochreaktiven Legierung AA1420m unter Argonatmosphäre. Trotz dieser Maßnahme bildete sich während der Glühbehandlung eine dunkle Oxidschicht auf der Oberfläche der Gussteile. Diese ließ sich jedoch wieder problemlos mittels Sandstrahlen entfernen (Abbildung 3-47). 
A356 Gusszustand AA1420m Gusszustand AA1420m WB AA1420m WB, sandgestrahlt 
Abbildung 3-47: 15 mm-Stufen aus A356 und AA1420m im Gusszustand und nach der Wärmebehandlung sowie anschließend sandgestrahlt Wie in Kapitel 3.3.2 beschrieben, wurde in derselben Versuchsreihe auch Vor-material (A356) aus dem Rinnenverfahren verarbeitet. Im Gegensatz zu den A356-Proben (vgl. Abbildung 3-42, S. 132) blieben alle AA1420m-Proben blisterfrei, wo-bei dies höchstwahrscheinlich auch darauf zurückzuführen ist, dass AA1420 eine sehr große Erstarrungsschrumpfung aufweist, welche nachweislich zu Mikrolun-kerbildung führt. In diesen Mikrolunkern kann sich freigesetztes Gas während ei-ner Wärmebehandlung sammeln. REM-Aufnahmen der Bruchflächen von geprüf-ten Zugproben bestätigen das Vorhandensein der Mikrolunker, auch als Ursache für geringe Bruchdehnungen (Abbildung 3-68, S. 159). 
Tabelle 3-11: Gießversuche mit der Stufenform; Vormaterial Legierung AA1420m, Rheo-Container-Prozess und Thixogießen 
Versuchsnummer 1-5 6-15 1-3 4-7 
Index J K L M 
Verfahren RCP RCP Thixo Thixo 
Wärmebehandlung - III - III Konstante Parameter: Gießtemperatur RCP: 612 °C, Thixo: 608±3 °C 
Formgebung Spurstange und Wärmebehandlung In zwei Versuchsreihen wurden sieben Spurstangen im Rheo-Container-Prozess und zwölf mittels Thixogießen hergestellt. Zur Unterscheidung wurden die Proben 
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mit RCP1-RCP7 sowie T1-T12 bezeichnet. Bei allen Versuchen wurde die teilflüs-sige Suspension mit einer Kolbengeschwindigkeit von 0,4 m/s bis 0,6 m/s in die Bauteilkavität gepresst. Die beheizte Füllkammer wurde auf 200 °C, die Form auf 250 °C temperiert. Aufgrund der vergleichsweise langen Pausen zwischen den Versuchen (ca. 15 min) war die Form- und Kammertemperierung bei allen Abgüs-sen konstant. Bezogen auf die Gesamtlänge kann das Bauteil als homogen bezeich-net werden, wie Abbildung 3-48 belegt. 
 
Abbildung 3-48: Homogenität: Übersicht über das Gefüge einer im RCP herge-stellten Spurstange an verschiedenen Stellen des Bauteils RCP5 
Warmrissanfälligkeit Unabhängig von der verwendeten Legierung spielen Gussteil- und Formgeometrie maßgebliche Rollen beim Auftreten und der Vermeidung von Warmrissen. Ein Be-reich einer Formkavität, welcher geometrisch bedingt nur unzureichende Nach-speisung ermöglicht, führt bei warmrissanfälligen Legierungen fast zwangsläufig zu Warmrissbildung. Bei der verwendeten Spurstange ist ein solcher Bereich die durch den Stahlkern dargestellte Lagerstelle (Abbildung 3-17).  Bei den Gießversuchen konnten zunächst keine warmrissfreien Bauteile erzeugt werden. Zudem verschlechterte sich das Ergebnis mit jedem weiteren Abguss. Zur Analyse des Problems wurden Simulationen mit MAGMAsoft durchgeführt. Diese zeigten erwartungsgemäß einen Hotspot in Fließrichtung hinter dem Kern und vor der Überlaufbohne (Abbildung 3-49).  
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Abbildung 3-49: Vergleich zwischen kaltem und heißem Stahlkern; die MAGMA-soft-Simulation zeigt die Verlagerung des Hotspots in die Überlaufbohne [9] Wurde der Kern nach erfolgtem Schuss ungekühlt wieder in die temperierte Form eingesetzt, konnte dieser der Schmelze nur wenig Wärme entziehen. Anders ein kühler Kern; dieser drückt den Hotspot in die Überlaufbohne, so dass der Be-reich direkt am Kern ausreichend nachgespeist werden kann. Dabei wird die Spei-sung durch die globulitische Struktur der Primärphase zusätzlich begünstigt.  Auf Grundlage der Simulationsergebnisse wurde der Stahlkern nach jedem Gießversuch mittels Druckluft gekühlt. Mit zunehmender Kühldauer, respektive mit kälterem Kern, konnte die Warmrissbildung bis hin zu warmrissfreien Bautei-len weiter unterdrückt werden, was Abbildung 3-50 verdeutlicht.  
Abbildung 3-50: Warmrissbildung an den Lagerstellen (Kern); von links: aus sin-kender Stahlkerntemperatur resultiert geringere Warmrissneigung [9] Die erfolgreiche Anpassung der Gießparameter zeigt die Notwendigkeit einer auf das Vergießen warmrissanfälliger Legierungen genau zugeschnittenen Gieß-
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systems, damit die Vorteile der teilflüssigen Metallverarbeitung optimal ausge-nutzt werden können. 
Wärmebehandlung Die Wärmebehandlung zur Steigerung der mechanischen Eigenschaften wurde wie bei den Stufenproben unter Argon durchgeführt. Abbildung 3-51 zeigt den Erfolg dieser Maßnahme. Die Oberfläche der wärmebehandelten Gussteile wies nur ge-ringe Spuren von Oxidation auf. Zudem sind keine Blister zu erkennen. Unter dem Mikroskop wird allerdings ein feiner Porensaum sichtbar, der sich während der Wärmebehandlung oberflächennah ausbildet (Abbildung 3-52). Zu-dem ist die Oberfläche infolge austretender Gasblasen auf mikroskopischer Ebene zerklüftet. Die Mikroporosität ist auf einen geringen Wasserstoffgehalt zurückzu-führen, welcher vermutlich während des Umschmelzens im RCP in die Schmelze gelangte, da ein solcher Porensaum bei den thixogegossenen Bauteilen nicht fest-gestellt wurde. Da die Zugproben von der Gusshaut befreit wurden, konnte sich dieser Fehler jedoch nicht auf die mechanischen Eigenschaften auswirken.  
Abbildung 3-51: Blasenfreie Oberfläche der Spurstangen im Bereich der Zugpro-benentnahme nach der Wärmebehandlung (Probe RCP7) 
Abbildung 3-52: Probe RCP7: Mikroporensaum (sog. Pinholes) an der Gussteil-oberfläche nach der Wärmebehandlung 
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Die Spurstangen aus dem RCP wurden nach 24stündiger Glühung bei 460 °C für 17 Stunden bei 160 °C ausgelagert. Nach der im Anschluss an diese Versuchsreihe an der Eidgenössischen Technischen Hochschule (ETH) Zürich durchgeführten Optimierung der Auslagerung (11) wird das Härtemaximum bei dieser Tempera-tur allerdings erst nach 25 Stunden erreicht. Um die vorgeschlagenen Auslage-rungsvarianten auch im Zugversuch, insbesondere auch deren Auswirkung auf die Dehnung, zu prüfen, wurde an den Thixobauteilen nach 24stündigem Lösungsglü-hen zehn Stunden bei 180 °C, 25 Stunden bei 160 °C und 35 Stunden bei 140 °C ausgelagert.  Ziel der Wärmebehandlung war zum Einen die Rekristallisation des Rheogefüges während der Lösungsglühung. Diese Maßnahme führt zur vollständigen Auflösung aller eutektischen und peritektischen Phasen und soll das Gefüge homogenisieren sowie die Bruchdehnung maßgeblich steigern. Zum Anderen sollten möglichst ho-he Festigkeiten durch das Ausscheidungshärten während der Auslagerung erzeugt werden (vgl. Kap. 2.2.6, S. 27). 
Mechanische Kennwerte Die mechanischen Eigenschaften wurden mittels Zugversuchen an Rundzugstäben (Stufenprobe, vgl. Abbildung 3-12, S. 93) und Flachzugstäben (Spurstange, vgl. Ab-bildung 3-18, S. 97) untersucht. 
Stufenproben Nach erfolgter Wärmebehandlung am Gussstück wurden alle Zugproben aus den Gussteilen herausgearbeitet und nacheinander zerrissen. Die Ergebnisse zeigt Ab-bildung 3-53.  Die mechanischen Eigenschaften von AA1420m blieben hinter den Erwartungen zurück, zumal bei früheren Versuchen bereits deutlich bessere Eigenschaften er-reicht werden konnten (1). Die Festigkeiten lagen geringfügig über dem Niveau von A356 im Rinnenverfahren, die Dehnungen waren durchschnittlich sogar klei-ner als 3 %.  Im Vergleich der Verfahren waren die mechanischen Eigenschaften der Gussteile aus dem Rheo-Container-Prozess etwas schlechter als die der thixogegossenen. Als Gründe können einerseits das feinere Gefüge des im Thixoverfahren hergestellten Vormaterials, zum anderen geringerer Fehlereintrag durch die Kapselung und in-folgedessen auch minimierter Abbrand der reaktiven Legierungselemente im Thixogießen angeführt werden. Darüber hinaus können im RCP-Verfahren beim Eingießen in den Container Oxide in den Bolzen eingetragen werden, die sich ne-
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gativ auf die mechanischen Eigenschaften auswirken. Hier besteht Optimierungs-bedarf beim RCP-Verfahren.  
Rheo-Container-Prozess 
  Gusszustand  WB III  
Thixogießen 
  Gusszustand  WB III  
Abbildung 3-53: Mechanische Eigenschaften der Legierung AlLi2,1Mg5,5+Sc+Zr im Rheo-Container-Prozess und thixogegossen 
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Spurstange Die Ergebnisse der Zugversuche der Spurstangenproben zeigen Abbildung 3-54 und Abbildung 3-55.  
Abbildung 3-54: Ergebnisse der Zugversuche: Spurstange, hergestellt im RCP 
Abbildung 3-55: Ergebnisse der Zugversuche: Spurstange, hergestellt mittels Thixogießen 
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In allen Versuchen stieg die Festigkeit infolge der Wärmebehandlung deutlich und lag beinahe auf dem Niveau von umgeformter Legierung AA1420 (vgl. Tabelle 2-3, S. 24). Die Festigkeiten der rheogegossenen Spurstangen lagen im Mittel etwa 15 % unterhalb der Thixobauteile. Die gleiche Tendenz wie bei den Stufenproben wird auf dieselben Ursachen zurückgeführt (s. o.). Im Vergleich der unterschiedlichen Auslagerungsvarianten sind kaum Unter-schiede festzustellen. Aufgrund der besten Dehnungswerte ist die erste Variante bei einer Auslagerungsdauer von 180 °C für 10 Std. zu bevorzugen. Bei der wärmebehandelten Probe sind sowohl Ausscheidungen in der Matrix als auch an den Korngrenzen deutlich zu erkennen. Auf diese wird im folgenden Kapi-tel näher eingegangen. Im Vergleich zu den RCP-Proben wiesen die Thixoproben schlechtere Dehnung auf. Bei Analyse der Bruchflächen im REM konnten Mikrolunker als Ursache für die geringen Dehnungswerte ausgemacht werden. Abbildung 3-56 zeigt verform-tes Gefüge sowie unverformte Globuliten im Bereich der Mikrolunker. In der Ver-größerung ist sehr gut die Globulitenoberfläche zu erkennen, welche feine Aus-wachsungen aufweist. Die Globuliten sind gleichmäßig mit geringen Durchmes-sern von etwa 60 µm ausgebildet. 
  Abbildung 3-56: Mikrolunker im REM-Bild an den Bruchflächen der Zugproben thixogegossener Spurstangen aus AA1420m (Probe T7) Die Ursache für die deutlich schlechteren mechanischen Eigenschaften der Stu-fenproben ist der Bauteildicke zuzuordnen, welche aufgrund der wesentlich höhe-ren Abkühlraten im Fall der Spurstange zu wesentlich höheren Festigkeiten führt. 
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Die dickwandigen Stufenproben (Thixoguss im Besonderen) weisen trotz Lö-sungsglühung für 24 Stunden bei 460 °C ein nicht rekristallisiertes Gefüge auf (Abbildung 3-57 und Abbildung 3-58), was sich insbesondere negativ auf die Deh-nung auswirken sollte. Anders die Spurstangen, bei denen dieselbe Lösungsglü-hung ausreichend ist. Dies zeigen Schliffbilder von Proben im Gusszustand und nach der Wärmebehandlung (Abbildung 3-59). Dies legt die Vermutung nahe, dass wegen der größeren Diffusionswege in durch geringere Abkühlraten bedingtem gröberem Gefüge, die Lösungsglühdauer bei gegebener Temperatur unzureichend ist. Untersuchungen in (10) zeigen diesen Einfluss ebenfalls. Bei zu kurzer Glühzeit wird die Lösung des eutektischen Gefüges im Aluminiummischkristall nicht abge-schlossen. 
Abbildung 3-57: Rheo-Container-Prozess: Gefüge von AlLi2,1Mg5,5Sc0,15Zr0,15 (Stufenprobe K10) vor (links) und nach der Wärmebehandlung 
Abbildung 3-58: Thixogießen: Gefüge von AlLi2,1Mg5,5Sc0,15Zr0,15 vor (links, Stufenprobe L3) und nach der Wärmebehandlung (Stufenprobe M4) 
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Abbildung 3-59: Vergleich der Gefüge der Spurstangen im Gusszustand (links: Probe RCP5) und wärmebehandelt (Probe RCP7) [4] Unabhängig von der Wärmebehandlung zeigen die Gefügeaufnahmen rund ein-geformtes, globulares Korn, im RCP sowie beim Wiedererwärmen im Thixopro-zess. Die erfolgreiche Kornfeinung durch Sc und Zr spiegelt sich in den sehr feinen Globuliten wider, welche im Thixoprozess noch einmal deutlich kleiner sind als im RCP. Das wiedererwärmte AA1420m zeigt darüber hinaus die für Thixovormaterial typischen intraglobularen, eutektischen Einschlüsse im Gegensatz zum Rheovor-material (vgl. Kapitel 2.2.4, S. 17). 
Optimierung der Wärmebehandlung Da eine Erhöhung der Glühtemperatur ebenso zur gewünschten Rekristallisation führen kann, wurde zunächst mit ThermoCalc berechnet, welche Auswirkungen höhere Glühtemperaturen auf die Lage der Phasengebiete im Zustandsschaubild haben. Zur Bestimmung der realen Zusammensetzung der Prüfkörper und damit der tatsächlichen Lage der Legierung im Phasendiagramm, wurde zunächst je ein repräsentatives thixo- und rheogegossenes Stufenbauteil (L3 und K14) über alle Stufen oberflächennah spektrometrisch analysiert. Zudem wurden alle Proben G1-M7 jeweils mittig in Stufe 2 gemessen, um einen Oberflächeneinfluss beurteilen zu können. Über die verschieden dicken Proben schwankten die Lithiumgehalte zwi-schen 1,11 % und 1,80 %, die Magnesiumgehalte von 4,57-6,95 %. Dieser Bereich ist in Abbildung 3-60 markiert und in Abbildung 3-61 vergrößert dargestellt.  Die in der Stufenmitte senkrecht zur Fließrichtung analysierten Proben sind durch einen Farbverlauf gekennzeichnet (vgl. auch Abbildung 3-12, S. 93). Alle an-deren Proben wurden vor der Messung zunächst durch Fräsen von der Gusshaut befreit. Dadurch sollte deren und der Einfluss des Magnus-Effekts auf ein Mini-
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mum reduziert werden. Dies ist offenbar jedoch nicht hinreichend gelungen, da die oberflächennahen Messungen signifikant von denen in der Probenmitte abwei-chen. Ein Einfluss des Magnus-Effekts auf die Ergebnisse ist daher nicht auszu-schließen. Trotz dieser starken Schwankungen sind aber deutliche Trends aus den Messwerten ablesbar. Auf der einen Seite weisen die Gussteile aus dem Rheo-Container-Prozess durchschnittlich um 0,22 % niedrigere Lithium-, bei gleichen Magnesiumgehalten, auf, was auf den Abbrand beim Umschmelzen zurückzufüh-ren ist, wobei ebenfalls deutlich wird, dass augenscheinlich nahezu kein Magnesi-um während des Umschmelzens oxidiert. Andererseits entmischt sich die Schmel-ze in Richtung dünneren Stufenquerschnitts. Aus den deutlich kleineren Körnern im Thixovormaterial resultiert eine wesentlich geringere Entmischungstendenz. Auffällig ist das gegenläufige Verhalten in den 3 mm-Stufen. Möglicherweise wir-ken sich wegen der im Vergleich geringen Stufendickte die Oberflächenfehler be-sonders stark aus, wohingegen jedoch insbesondere mit hohen Anteilen von Legie-rungselementen zu rechnen wäre. Dieser Erklärungsansatz konnte daher nicht validiert werden, insbesondere da dieses Phänomen bei der Legierung A356 nicht beobachtet wurde.   Die berechneten isothermen Schnitte zeigen, wie erwartet, ein Schmelzen, res-pektive Auflösen der Phasen β (Al8Mg5) und γ (Al12Mg17) oberhalb einer Tempera-tur von 450 °C, die ternäre τ–Phase (Al2LiMg) sowie AlLi bleiben dagegen stabil. Da im Gleichgewicht bei gegebener Zusammensetzung bis hin zu einer Temperatur von über 500 °C einzig der Mischkristall im Gleichgewicht ist, kann davon ausge-gangen werden, dass auch eine Lösungsglühung oberhalb einer Temperatur von 450°C zum Ziel führt und bei ausreichender Glühdauer alle Phasen aufgelöst wer-den. Zumal ohnehin eine Rekristallisation angestrebt wird, sollten mögliche lokale Aufschmelzungen unproblematisch sein.  In diesem Zusammenhang wurde ein vollständiges Stufenbauteil (Abbildung 3-11, S. 92) bei 500 °C für 24 Stunden lösungsgeglüht. Weil eine Phasenumwand-lung häufig mit einer Volumenänderung einhergeht, wurden die wärmebehandel-ten Proben auch bezüglich Volumendefiziten untersucht. Wegen der geringen An-
teile der Phasen β und γ waren diese jedoch nicht zu erwarten. Die lösungsgeglüh-ten Proben wurden dazu sämtlich lichtmikroskopisch untersucht. Alle Proben, sowohl von 1,5 mm, als auch von 25 mm Dicke wiesen rekristalli-siertes Gefüge auf. Ein repräsentatives Gefüge zeigt Abbildung 3-62. Sofern festzu-stellen, wurden sämtliche Phasen im Mischkristall gelöst. Wie zuvor bereits beo-bachtet kam es zu Bildung von Dispersoiden der Art Al3(ScxZr1-x), worauf in Kapitel 
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3.4.2 (S. 158) näher eingegangen wird. Volumendefizite infolge der Phasenum-wandlung waren nicht festzustellen.  
  
  
  
Abbildung 3-60: Ausschnitte aus isothermen Al-Li-Mg-Dreiphasendiagrammen im Bereich der Legierung AlLi2,1Mg5,5 (Punktmarkierung) bei verschiedenen Temperaturen (12): Der rechteckig markierte Bereich umfasst die gemessenen Zusammensetzungsvarianten der Stufenproben.  
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Nachteilig wirkte sich die hohe Lösungsglühtemperatur jedoch auf die Proben-oberfläche aus die, trotz Argon-Ofenatomsphäre mit einem Durchfluss von 4 l/min, eine deutliche Verzunderung aufwies. Insbesondere an den rauen Säge-schnitten kam es an der Oberfläche zudem zur Ausbildung grauer Phasen, die mit einer Volumenvergrößerung verbunden waren. Im Gefügebild (Abbildung 3-63) ist dies gut zu erkennen. 
Abbildung 3-61: Vergrößerter Ausschnitt aus Abbildung 3-60: Ergebnisse aller Spektrometermessungen; dickere Stufen sind durch größere Symbole und zuneh-mend dunklere Färbung dargestellt  
 
Abbildung 3-62: Rekristallisiertes Gefüge einer bei 500 °C lösungs-geglühten 15 mm-Stufenprobe Die Phasenbereiche wurden mittels EDX untersucht (Abbildung 3-64, Tabelle 3-12). Die Bereiche zwischen den Globuliten luden sich während der Messungen elektrisch auf, wodurch sie sich sehr hell darstellten. Dies ist ein erster Hinweis auf 
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eine elektrisch schlecht leitende Phase. Zur Phasenbestimmung wurde die Probe an verschiedenen Stellen gemessen. Außerdem wurde ein Linienspektrum über eine Phasengrenze aufgenommen (Messpunkte 13-22 von oben nach unten). 
Abbildung 3-63: Phasenbildung an der rauen, gesägten Probenseite bei AA1420m während der Lösungsglühung bei 500°C 
 
Abbildung 3-64: REM-Bild mit EDX-Messstellen des Gefüges im Bereich von Korn-grenzenoxidation, die während der Wärmebehandlung auftrat 
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Tabelle 3-12: EDX-Messungen entsprechend Abbildung 3-64 
Spektrum O Mg Al Spektrum O Mg Al 
1 0 0 100 12 0,81 0 99,19 
2 0 0 100 13 0 0 100 
3 57,92 30,09 11,99 14 0 0 100 
4 0,84 0 99,16 15 0 0 100 
5 60,61 0 39,39 16 12,34 0 87,66 
6 34,76 0 63,8 17 61,21 25,6 13,19 
7 60,49 27,63 11,88 18 57,38 21,38 20,33 
8 0 0 100 19 64 3,63 31,82 
9 0 0 100 20 0 0 100 
10 0,8 0 99,2 21 0 0 100 
11 0 0 100 22 0 0 100 Die Messungen wiesen die dunklen Bereiche in Abbildung 3-63 im Wesentlichen als Magnesiumoxidphasen aus, vermutlich mit hohen Anteilen Lithium, was jedoch im EDX nicht nachweisbar war. Die Globuliten sind im Bereich der Phasen völlig an Magnesium (und mutmaßlich Lithium) verarmt. Der Restsauerstoff der Ofenat-mosphäre dringt offenbar bei den hohen Temperaturen in Mikrorisse (hier resul-tierend aus dem Sägen) ein und diffundiert entlang der eutektischen und peritek-tischen Phasen in die Probe, wobei er mit Magnesium und Lithium reagiert. An der Gussoberfläche wurde dieses Phänomen nur in geringem Maße festgestellt.  Um den Einfluss der Wärmebehandlungsarten auf die mechanischen Eigenschaf-ten zu belegen, wurden Wärmebehandlungen an Stufenproben (Bereich der 20-25 mm Stufen, vgl. Abbildung 3-65) und an Vormaterialbolzen (Abbildung 3-9, S. 90) durchgeführt. Tabelle 3-13 zeigt die im Zugversuch geprüften Varianten. Alle wärmebehandelten Proben wurden bei 180 °C für zehn Stunden ausgelagert. 
Tabelle 3-13: WB-Varianten und Anzahl der jeweiligen Zugproben Typ M12 
Proben Gusszustand 460 °C/24 h 500 °C/24 h 
Vormaterial 6 6 6 
Stufenprobe 3 3 6 Den Einfluss der Lösungsglühtemperatur zeigt Abbildung 3-65. Bei 500 °C kommt es im Gegensatz zur Behandlung bei 460 °C zur oben beschriebenen Oxidbildung 
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entlang der Korngrenzen. Die hellen Oxide sind gut auf der angelaufenen Proben-oberfläche zu erkennen.   
 Aus Vormaterialbolzen und Rheogussproben wurden Gefügeproben entnommen und farbgeätzt (vgl. S. 156). Die Gefüge der verschiedenen Proben bei 200facher Vergrößerung zeigt Abbildung 3-66. Das Vormaterial, welches bei der Herstellung direkt aus dem Flüssigen in einen wassergekühlten Stahltiegel gegossen wurde, weist ein dendritisches Gefüge auf. Die Elemente Sc und Zr sind hier, wenn über-haupt, nur in geringem Maße kornfeinend wirksam. Aufgrund zu geringer Erstar-rungszeiten, können sich keine Al3(ScxZr1-x)-Phasen mit entsprechenden Diffusi-onszonen (s. u.) bilden. Scandium und Zirkonium seigern größtenteils an den Korngrenzen der Dendriten oder werden im Alphamischkristall gelöst. Wird bei 460 °C lösungsgeglüht, bilden sich Al3(ScxZr1-x)-Phasen, die, wie bereits vorhande-ne Phasen im Bereich der Korngrenzen, als Keime wirken. Folglich rekristallisiert ein feines Gefüge, in welchem Al3(ScxZr1-x)-Diffusionszonen in großer Anzahl lichtmikroskopisch nachweisbar sind (Abbildung 3-66). Dieses weist mit 23 mm-2 im Schliffbild, die mit Abstand größte Al3(ScxZr1-x)-Phasendichte aller untersuch-ten Gefüge auf. Aufgrund des hohen Rekristallisationsdrucks ist anzunehmen, dass auch deutlich geringere Lösungsglühdauern ausreichen, um eine Rekristallisation des dendritischen Ausgangsmaterials zu bewirken. Zudem erklärt dieses Phäno-men die Ausbildung des, im Vergleich zum RCP, deutlich feineren Korns (vgl. S. 149). Wird bei 500 °C geglüht, bilden sich dagegen keine Al3(ScxZr1-x)-Diffusionszonen und es kommt nicht zu Rekristallisation oder Kornfeinung. Ledig-lich sämtliche Elemente werden im Alphamischkristall gelöst. Die Korngröße bleibt gegenüber dem Ausgangsmaterial qualitativ betrachtet konstant.  Die Al3(ScxZr1-x)-Phasen wirken sich kaum auf die mechanischen Eigenschaften aus. Dies wird beim Vergleich der Ergebnisse der Zugversuche der bei 460 und 500 °C lösungsgeglühten Proben ersichtlich, die auf gleichem Niveau liegen, trotz 
 
Abbildung 3-65: v. l.: Stu-fenproben im Gusszustand sowie bei 460 °C und 500 °C lösungsgeglüht 
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völlig unterschiedlicher Gefüge. Dies belegt zudem, dass die Steigerung der me-chanischen Eigenschaften durch die Wärmebehandlung im Wesentlichen auf die 
Bildung der δ‘-Phase Al3Li zurückzuführen sein muss, welche enorme Zugfestigkei-ten und Streckgrenzen von über 350 bzw. 250 MPa bewirkt. 
Abbildung 3-66: Ergebnisse der Zugversuche und barkergeätztes Gefüge: Vorma-terial im Gusszustand und lösungsgeglüht  Die mechanischen Eigenschaften der rheogegossenen Stufenproben liegen deut-lich unter denen des Vormaterials (Abbildung 3-67). Eine Lösungsglühung des Rheogusses führt nicht zur Kornfeinung, da es bereits während der langsamen Er-starrung in den teilflüssigen Zustand zur kornfeinenden Al3(ScxZr1-x)-Phasen-bildung kommt und Sc und Zr nur geringfügig seigern. Festzustellen ist dagegen, dass nach der Lösungsglühung bei 460 °C und 500 °C nur noch einige wenige 
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Al3(ScxZr1-x)-Diffusionszonen aufzufinden sind. Scandium und Zirkonium werden im Mischkristall gelöst - bei steigender Temperatur zunehmend.  
 
Abbildung 3-67: Ergebnisse der Zugversuche und barkergeätztes Gefüge: im RCP gegossenen Stufenproben (20-25 mm-Stufen) im Gusszustand und lösungsgeglüht Die Lösungsglühung bei 500 °C wirkt sich nicht vorteilhaft auf die mechanischen Eigenschaften aus. Im Gegenteil resultieren aus der Lösungsglühung bei 460 °C höhere Festigkeiten und Dehnungen.  
3.4.2. Charakterisierung der Gefüges und Phasenbestimmung Wie in Kapitel 2.2.5 (S. 21) beschrieben, sind bei der Legierung AA1420 vor allem die Phasen Al2LiMg und AlLi sowie Aluminium-Mischkristalle (Al) zu erwarten.  
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Da Lithium außerhalb des Messbereichs des EDX liegt, war kein direkter Nach-weis in den untersuchten Proben möglich. Alle anderen Legierungsbestandteile dagegen waren nachweisbar, so dass insbesondere anhand des Verhältnisses von Magnesium zu Aluminium auf die wahrscheinliche Zusammensetzung (inkl. Lithi-um) einer Phase geschlossen werden konnte. Eine Ausnahme bildet die interme-tallische Phase AlLi, die auf diese Weise nicht nachweisbar ist, da die Messung zwar theoretisch 100 % Aluminium ergeben sollte, aber aufgrund der Streuung immer auch Umgebungsmaterie in die Messung einfließt, so dass keine Unter-scheidung zum Aluminium-Mischkristall möglich ist. Theoretisch sollte die Phase Al2LiMg folgendermaßen zusammengesetzt sein (in wt-%): 63,3 % Al; 8,2 % Li; 28,5 % Mg. Wird Lithium außer Acht gelassen, so ergeben sich die theoretischen Werte: 69,0 % Al und 31,0 % Mg.  
AA1420m im Gusszustand Abbildung 3-68 zeigt einen stark vergrößerten Ausschnitt der Probe AlLi-S5-M aus der Bauteilmitte. Die nummerierten Pfeile kennzeichnen die Messpunkte. Die Er-gebnisse der Messungen für die wichtigsten Elemente zur Phasenbestimmung gibt Tabelle 3-14 wieder. 
Abbildung 3-68: REM-Aufnahme der Probe RCP5 (Gusszustand); rechts: vergrö-ßerter Messpunkt 4 [4] Auf den Aufnahmen ist das globulitische Gefüge gut zu erkennen. Die reliefartige Struktur im Bereich der peritektischen Al2LiMg-Phase ist auf die Ätzwirkung der Polierflüssigkeit bei der Probenbehandlung zurückzuführen. Es sind zudem Präpa-rationsreste in Form einer ‚Fleckenspur’ (diese verläuft durch die Messpunkte 7 und 11) auf der Probe sichtbar. Dabei handelt es sich nicht um Phasen. 
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Die Messungen zwischen den globulitischen Körnern (Messpunkte 2, 5 und 9) weisen alle einen hohen Magnesiumgehalt von etwa 30 % auf. Dies korreliert sehr gut mit der Erwartung für die Phase Al2LiMg (erwarteter Wert 31 %), die während der peritektischen Umwandlungsreaktion:  L + (Al) → (Al) + Al2LiMg entsteht. Da durch die Phase AlLi der prozentuale Anteil Aluminium in der Mes-sung merklich steigen würde, kann davon ausgegangen werden, dass die Umwand-lung von AlLi in Al2LiMg weitestgehend abgeschlossen ist.  Die nicht aus der Gleichgewichtsreaktion resultierende Phase Al8Mg5 besteht aus 64 % Aluminium und 36 % Magnesium. Diese Phase konnte in Messstelle 10 nach-gewiesen werden. Ein Nachweis der Phase Al12Mg17 konnte dagegen nicht erbracht werden, so dass es wahrscheinlich ist, dass allenfalls geringe Mengen dieser in-termetallischen Phase entstanden sind. 
Tabelle 3-14: EDX-Messwerte der Probe RCP5 
Messstelle 
Al Mg Sc Zr 
Phase* 
[wt%] [wt%] [wt%] [wt%] 
1 67,06 1,22 8,10 23,62 Al3(ScxZr1-x) 
2 69,30 30,53 0,03 0,14 Al2LiMg 
3 95,06 4,61 0,14 0,18 α-Al 
4 74,98 1,31 6,11 17,60 Al3(ScxZr1-x) 
5 69,55 30,20 0,10 0,15 Al2LiMg 
6 97,14 2,70 0,14 0,01 α-Al 
7 97,66 2,14 0,11 0,09 α-Al 
8 86,22 2,31 3,62 7,85 α-Al + Al3(ScxZr1-x) 
9 70,53 29,31 0,16 0,00 Al2LiMg 
10 64,01 36,08 0,00 0,00 Al8Mg5 (β΄) 
11 97,35 2,22 0,12 0,31 α-Al *wahrscheinlichste Phasenzusammensetzung Die Aluminium Mischkristalle haben einen Magnesiumgehalt im Bereich zwi-schen 2 % und 5 % (Messstellen 3, 6, 7, 8, 11), wobei an Messpunkt 8 ein hoher Zirkoniumgehalt gemessen wird. Dieser ist aber auf das Mitmessen einer zirkoni-umhaltigen Phase (weiße Phasen) zurückzuführen. Über den Lithiumgehalt kann keine Aussage getroffen werden.  
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Die dritte auffällige Phase weist hohe Gehalte an Zirkonium und Scandium auf und hebt sich durch ihre weiße Färbung deutlich von den anderen Phasen ab. Es handelt sich um Dispersoide der Art Al3(ScxZr1-x), die sich bei gleichzeitigem Vor-handensein der Elemente Scandium und Zirkonium mit Aluminium bilden (13).  
AA1420m wärmebehandelt Die Untersuchung der wärmebehandelten Probe RCP8 unter dem Rasterelektro-nenmikroskop ergab zunächst keine neuen Erkenntnisse. Zwar ist deutlich ein Ausscheidungsgürtel feiner Phasen zu erkennen (Abbildung 3-69), jedoch war ei-ne Analyse mittels EDX im REM nicht möglich, da die Ausscheidungen deutlich kleiner als die maximale Auflösung des EDX von 2 μm waren. Das Dreiphasendia-gramm Al-Li-Mg (vgl. Kap. 2.2.5) lässt allerdings vermuten, dass es sich bei den vorliegenden Phasen um AlLi-Ausscheidungen handelt.  
Während der erfolgreichen Lösungsglühung werden zunächst sämtliche Phasen im Aluminiummischkristall gelöst, so auch der gesamte eutektische Phasenanteil. Bei Betrachtung eines mittels ThermoCalc berechneten, isothermen Schnitts bei 450 °C wird deutlich, dass der Aluminiummischkristall bei einer Zusammenset-zung von AlLi2,1Mg5,5 Lithium und Magnesium vollständig lösen kann (vgl. Abbil-dung 3-60, S. 152). Infolge des Abschreckens mit Wasser wird dieser Zustand ein-gefroren.  Weiter zeigt sich, dass Abbrand keine negative Wirkung auf diesen Umstand hat, da die Legierung dadurch nur weiter in das Einphasengebiet des Alphamischkris-
 
Abbildung 3-69: REM: Ausscheidungen an den Korngrenzen 
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talls verschoben wird. Ein zu hoher Anteil an Lithium wirkt sich dagegen ungüns-tig aus, denn infolgedessen wird die τ-Phase ausgeschieden bzw. kann nicht aufge-löst werden. Damit wird auch noch einmal deutlich, weswegen ein Legierungsge-halt von 2,1 % Li für die Legierung AA1420 gewählt wurde. Der Einfluss des Mag-nesiums ist stark an den Lithiumgehalt gekoppelt. Ab einem Anteil von 2,1 % Li verschiebt zusätzliches Mg über 5,5 % die Legierung ebenfalls unerwünscht in den Zweiphasenraum.  Bei der Auslagerung wird primär die δ–Phase AlLi auf den Korngrenzen, im wei-teren Verlauf auch Al2LiMg gebildet, vgl. Kap. 2.2.5, S. 21, (41) und (13). Daher liegt die Vermutung nahe, dass es sich bei den im REM identifizierten Ausscheidungen an den Korngrenzen um die Phase AlLi (ggf. auch Al2LiMg) handelt. Mit dem Ziel, die ausgeschiedenen Phasen exakt zu bestimmen, wurde die Probe RCP8 im TEM am Gemeinschaftslabor für Elektronenmikroskopie der RWTH Aachen University (GfE) untersucht. Zudem sollten nach Möglichkeit die laut Lite-ratur maßgeblich festigkeitssteigernde Phase Al3Li identifiziert werden (vgl. Kap. 2.2.5, S. 21).  Auch bei der Phasenanalyse mittels EDX im TEM ist Lithium nicht nachweisbar. Daher muss auch hier über die Phasenanteile von Aluminium und Magnesium auf die Phase rückgeschlossen werden. Die Messbereichsgenauigkeit des TEM/EDX liegt bei etwa 1-2 nm. Die präparierte Dünnschicht hat dabei eine Dicke zwischen 50 nm und 100 nm.  Wie im REM, konnten auch im TEM Ausscheidungsgürtel auf allen Korngrenzen nachgewiesen werden (Abbildung 3-70).  
Abbildung 3-70: TEM-Aufnahme: Ausscheidungsgürtel auf den Korngrenzen   
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In der Fotographie konnten schwarze und einige wenige weiße Phasen unter-schieden werden, wobei dunklere Phasen im TEM in der Regel geringere Ord-nungszahlen aufweisen. In den weißen Phasen konnten geringe Anteile an Eisen nachgewiesen werden (Abbildung 3-71). Auf die genaue stöchiometrische Zu-sammensetzung dieser Phasen wurde an dieser Stelle verzichtet, da es sich nur um Randerscheinungen handelt, deren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften aufgrund ihrer günstigen, rundlichen Morphologie nicht negativ sein sollte. Da die Anteile von Aluminium und Magnesium denen der schwarzen Phasen etwa ent-sprechen, könnten die weißen auch an die schwarzen Phasen angelagerte eisen-reiche Partikel sein, wobei dann auch Teile der Partikel-Umgebung in die Messung eingeflossen sein müssen. Der in alle Messungen eingeflossene Kohlenstoffanteil ist Reaktionen der Proben mit der Atmosphäre zuzuordnen. Die Messung der schwarzen Phasen zeigt zunächst hohe Aluminium- sowie sehr geringe Magnesiumanteile. Da Lithium nicht messbar war, wurden verschiedene Messungen direkt auf der Phase und in Abständen davon durchgeführt (Abbildung 3-72). Dabei ändert sich in erster Linie die Anzahl der Al-Counts von Messpunkt 1, mit ca. 700 Counts bei direkter Messung der Ausscheidung, zur Matrix (Messpunkt 3) mit etwa 1300-1400 Counts. Die fehlende Hälfte Counts (bei gleicher Messzeit) ist auf nicht nachweisbares Lithium zurückzuführen. Demnach handelt es sich bei den schwarzen Ausscheidungen auf den Korngrenzen, wie bereits vermutet, um 
die δ-Phase AlLi.  
Abbildung 3-71: Eisenphasen auf den Korngrenzen in der wärmebehandelten Le-gierung AA1420m  Um ganz sicher zu gehen wurden Beugungsbilder der AlLi-Phasen erstellt. Diese geben Aufschluss über die Gitterstruktur (Abbildung 3-73).  AlLi weist eine monokline Struktur mit kubisch flächenzentrierter Einheitszelle auf (14). Dabei sitzen die Lithiumatome auf den Ecken, die Aluminiumatome auf den Flächen der Zellen.  
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Wie in Abbildung 3-74 dargestellt, wurden die Netzebenenabstände dhkl aus den Beugungsbildern ermittelt. Aus den vorhandenen Datenbanken konnte jedoch kei-ne eindeutige Phasenzuordnung erfolgen, was verschiedene Gründe haben kann. Einerseits werden die Datenbanken meist durch Referenzmessungen an Pulvern gespeist, welche vom kompakten Kristall aufgrund seiner Orientierung im Raum abweichen können, andererseits ist nicht auszuschließen, dass die Matrix in die Messungen eingeflossen ist. Für diese These spricht das Vorhandensein von ähnli-chen Magnesiumanteilen in allen Messungen. Allerdings ist ebenfalls nicht auszu-schließen, dass sich Magnesium in den Ausscheidungen löst, infolgedessen ein Mischkristall, jedoch keine reine Phase gemessen wurde. 
Abbildung 3-72: TEM: AlLi-Phasen auf den Korngrenzen  Unter Berücksichtigung der in (14) vorgestellten Ergebnisse sowie der Beobach-tungen aus REM und TEM ist davon auszugehen, dass es sich bei den auf den Korngrenzen ausgeschiedenen Phasen um AlLi-Ausscheidungen handelt. Weiter 
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handelt es sich mit hoher Wahrscheinlichkeit um sogenannte δnon-Phasen. Dabei liegt nach den Analysen von Alekseev et al. Lithium, anders als im Gleichgewicht nicht kovalent, sondern metallisch gebunden vor. 
Abbildung 3-73: TEM-Aufnahme, Beugungsbild und hervorgehobene Struktur des Kristallgitters einer Ausscheidung auf den Korngrenzen 
 
Ring Radius (dhkl)[Å] 1 2,92 2 2,45 3 2,14 4 1,48 5 1,40 6 1,20 7 1,12 8 1,02 9 0,96 10 0,90 11 0,80 12 0,76 13 0,70 14 0,66 
 
Abbildung 3-74: Messung der Netzebenenabstände dhkl 
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Im Verlauf der Auslagerung kann die δnon-Phase weiter umwandeln. Die von Alekseev et al. vorgestellte Umwandlungssequenz führt im Verlauf zur Bildung von Al2LiMg (S1) und Al3Li (δ‘): 
α→α+δ‘(Al3Li)+δnon(AlLi)→α+β’(Mg8Al5)(?)+δ‘+δnon→α+S1(Al2LiMg). Das Fehlen der Phase Al3Li legt unter Berücksichtigung der vorgestellten Um-wandlungssequenz nahe, dass die Auslagerung derzeit nicht optimal ausgelegt ist. Eine längere Auslagerungsdauer oder eine höhere Auslagerungstemperatur könn-te daher zu einer Verbesserung der Resultate führen. Schliffbilder sämtlicher AA1420m-Proben (RCP und Thixo) wiesen vereinzelt sta-tistisch verteilte Phasen von etwa 20-30 µm Größe auf (Abbildung 3-75).  
Abbildung 3-75: Lichtmikroskopische Aufnahme der Al3(ScxZr1-x)-Phasen im Thixogussgefüge der Legierung AA1420m mit Diffusionszonen Grundsätzlich sind diese Phasen im Inneren von Globuliten zu finden. Ihre Mor-phologie variiert dabei deutlich, wie in Abbildung 3-77 dargestellt. Auffällig sind insbesondere auch die unterschiedlich hellen Zonen, welche vermutlich Diffusi-
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onszonen sind. EDX-Messungen (Abbildung 3-77) identifizieren die Phasen als Al3(ScxZr1-x). Die helleren Bereiche zeichnen sich durch höhere Zirkonium- und Scandiumgehalte aus. 
  
Abbildung 3-76: Al3(ScxZr1-x) unter polarisiertem Licht: bei 460 °C lösungsgeglüh-tes Vormaterial (links) und Rheoguss (rechts unten) sowie im Rheogusszustand (oben rechts) Mit hoher Wahrscheinlichkeit entstehen die Phasen während des Kornwachs-tums der Globuliten. Dabei dienen hochschmelzende Al3(ScxZr1-x)-Partikel als Kei-me, da diese während der Erstarrung zuerst entstehen (15). Im Verlauf des Korn-wachstums kommt es aufgrund der dem Alphamischkristall sehr ähnlichen Kris-tallstruktur (16) zur Ausbildung von Diffusionszonen um diese Keime, die sich im Gefügebild in Graustufen darstellen. Für diese Theorie spricht zudem, dass die Konzentrationen an Scandium und Zirkonium im Phasenkern am höchsten sind. Dies erklärt auch die statistische Verteilung nur einiger Phasen im Gefügeschliff, da nur wenige Globuliten genau im Zentrum geschnitten werden. Es ist davon aus-zugehen, dass Al3(ScxZr1-x) mit hohem Anteil Keimbildner in der Legierung AA1420m ist und damit, wie beabsichtigt, die geringe Korngröße bewirkt. Die 
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Al3(ScxZr1-x)-Phasen dieser Art wurden sowohl im wärmebehandelten als auch im Gusszustand festgestellt. Um diese Theorie zu prüfen, wurde ein Probenvolumen (RCP, Gusszustand) von 0,87 mm3 im Mikro-Computertomograph (MikroCT) am Institut für Kunststoff-technik (IKV) der RWTH Aachen University bei einer Auflösung von 3 µm unter-sucht. Aufgrund der vom Mischkristall deutlich verschiedenen Zusammensetzung der Phasen resultiert ein spezifisches Absorbtionsverhalten für Röntgenstrahlung, anhand dessen die Phasen detektiert und dargestellt werden konnten (schwarze Punkte in Abbildung 3-78). Durch schichtweisen Scan der Probe, wurde aus Ein-zelbildern ein dreidimensionales Modell generiert (Abbildung 3-78, rechts).  
Abbildung 3-77: EDX-Linescans verschiedener Al3(ScxZr1-x)-Phasen  Das zusammengesetzte dreidimensionale Modell zeigt statistisch im Raum ver-teilte Phasen. Insgesamt konnten 255 Phasen im vermessenen Volumen erkannt werden. Das entspricht einer Phasendichte von 293 mm-3. Unter der Annahme, dass der Globulitendurchmesser etwa 100 µm beträgt, ergibt sich eine Globuliten-dichte von ungefähr 900 mm-3. Zwar konnten anteilig nur 1/3 der Al3(ScxZr1-x)-Partikel nachgewiesen werden, jedoch ist zu beachten, dass wegen der begrenzten Auflösung nur Phasen die im Durchmesser deutlich größer als 3 µm waren detek-tiert werden konnten. Zusätzlich gestaltete sich die Auswertung der Messbilder aufgrund staken Pixelrauschens schwierig. Es kann daher mit guter Näherung da-
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von ausgegangen werden, dass Al3(ScxZr1-x)-Phasen den Großteil der wirksamen Keime bilden. 
Abbildung 3-78: MikroCT-Bilder: Einzelbilder (links) und zusammengesetztes 3D-Modell der Phasen (rechts) 
3.4.3. Zusammenfassung der Ergebnisse Die Verarbeitung von hochreaktiven Legierungen mittels Rheo-Container-Prozess kann als erfolgreich gelten. Simulationsunterstützt wurden Warmrisse an Lager-stellen der gegossenen Spurstangen vermieden. Die ausgewählte Knetlegierung AA1420, die im Rahmen des SFB 289 für das Rheogießen optimiert wurde, konnte mit guten Ergebnissen vergossen werden. Ziel dieser Optimierung war die Korn-feinung und globulare Einformung der Alphaphase durch Zugabe der Elemente Scandium und Zirkonium.  Im Rahmen dieser Arbeit konnte nachgewiesen werden, dass hochschmelzende Al3(ScxZr1-x)-Partikel als Keime für die primäre Aluminiummischphase dienen. Im Laufe der Erstarrung bilden diese Phasen Diffusionszonen im Umkreis von etwa 10-15 µm aus. Weiter konnte gezeigt werden, dass diese Phasen mit hohem Anteil ursächlich als Keime dienen. Die in der Literatur als kornwachstumshemmend be-schriebene Phase Al3(ScxZr1-x) wurde im Gusszustand mittels REM fein verteilt in der Alphaphase nachgewiesen. Dies bestätigt den Mechanismus der Vergiftung der Korngrenzen während der Erstarrung. Durch Keimbildung und Wachstumshem-mung entfalten Scandium und Zirkonium in Kombination ihre ausgezeichnete kornfeinende Wirkung. Die Hemmung der Rekristallisation, die vor allem bei Thixoguss beobachtet wurde, ist darauf zurückzuführen, dass es bei der Erwär-
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mung der Vormaterialbolzen bereits zu massiver Keimbildung durch Al3(ScxZr1-x)-Phasen und daran gekoppelte Kornfeinung der Alphaphase kommt. Infolgedessen besteht bei Thixogefüge bereits ein gleichgewichtsnaher Zustand, bei dem die Tendenz zu neuer Keimbildung gering ist. Daher kommt es bei der Lösungsglü-hung nur in geringem Maße zur Rekristallisation. Die eutektischen und peritekti-schen Phasen werden aufgrund geringer Diffusionsgeschwindigkeiten nur lang-sam im Alphamischkristall gelöst. Im Rheogießen seigern Scandium und Zirkonium, ähnlich wie bei der Vormate-rialherstellung, an der Wachstumsfront, wodurch ein höheres Potential zur Rekris-tallisation des Gefüges bei der Lösungsglühung besteht. Als Folge bildet sich z. B. in den Bereichen der im Guss abgeschreckten Flüssigphase ein feines, rekristallisier-tes Gefüge. Der Rekistallisationsdruck ist jedoch wesentlich geringer als beim Vormaterial, da die Erstarrung nur sehr langsam vonstattengeht. Zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften wurde die Lösungsglühtem-peratur auf 500 °C erhöht, um auch bei dickwandigen Bauteilbereichen (insbeson-dere auch Thixoguss) eine vollständige Auflösung des eutektischen und peritekti-schen Gefüges in der Alphaphase zu bewirken. Zwar gelang die Auflösung der Pha-sen sowie eine Rekristallisation, jedoch führte dies nicht zu verbesserten mechani-schen Eigenschaften. Zudem trat trotz Schutzgas vermehrt Oxidation auf. Diese, infolge der höheren Lösungsglühtemperatur, insbesondere an rauen Sägeschnit-ten, entstehenden Oxidationszonen, können mutmaßlich z. B. durch Wärmebe-handlung im Salzbad oder eine bessere Schutzgasatmosphäre vermieden werden. Der größte Einfluss auf die Dehnung ist Mikrolunkerbildung zuzuschreiben, die erwartungsgemäß insbesondere in dünnen Bauteilbereichen gering war. Dement-sprechend konnten gute Dehnungswerte bis ca. 5,5 % erreicht werden. Mit der in Zusammenarbeit mit dem ETH-Zürich ermittelten besten Auslage-rungszeit und -temperatur, konnten darüber hinaus sehr gute Festigkeiten von über 450 MPa bei Dehnungen größer 4 % erzielt werden. Lösungsgeglüht wurde grundsätzlich 24 Stunden lang.  Während der Wärmebehandlung bilden sich AlLi-Ausscheidungsgürtel auf den Korngrenzen, was mittels REM und TEM gezeigt werden konnte. Die in der Litera-
tur beschriebene, maßgeblich festigkeitssteigernde Phase δ‘ (Al3Li) konnte jedoch auch im TEM nicht nachgewiesen werden.    
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3.5. Verlorene Kerne im Rinnenverfahren Die bereits bei den Formgebungsversuchen in den Rheoverfahren eingesetzte Spurstangenform wurde auch für die Versuche mit verlorenen Kernen verwendet. Einerseits war die Form bereits hinlänglich bekannt und eingefahren, zum ande-ren war der Kern kompakt und wenig komplex, wodurch die Kernherstellung in verschiedenen Verfahren (Drehen, Fräsen, Sandformen) problemlos möglich war. Zudem bot der massive Kern, insbesondere unter dem Gesichtspunkt erster Form-gebungsversuche mit Einsatz verlorener Kerne im Rheogießen, höhere Wider-standsfähigkeit gegen die unter hohem Druck fließende Schmelze. Besonders an-spruchsvoll war dagegen die direkte, frontale Anströmung der Kerne, welche sehr hohe mechanische Belastungen zur Folge hat. Eine schematische Zeichnung des Kerns der Spurstangenform mit den wichtigsten Maßen zeigt Abbildung 3-79. 
 Abbildung 3-79: Spurstangenkern mit Bemaßung in mm Auf Basis der Literaturrecherche wurden verschiedene, bereits teilweise im Druckgießen untersuchte, aber auch völlig neue, vielversprechende Materialien zur Kernfertigung ausgewählt. Der Vorteil der laminaren Strömung und der deut-lich tieferen Temperaturen im Rheogießprozess spielte dabei eine wesentliche Rolle. 
3.5.1. Auswahl der Kernmaterialen und Herstellung der Kerne Abhängig vom Rohstoff wurden bei der Herstellung der insgesamt 170 Kerne ur-formende und mechanische Fertigungsverfahren eingesetzt: Sämtliche Sandkerne wurden durch Kernschießen, Metall-, Kunststoff- und Salzkerne durch Drehen und 
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Fräsen erzeugt. Abbildung 3-80 gibt eine Übersicht über die Anteile der Typen an der Kerngesamtmenge.  
Abbildung 3-80: Hergestellte Kerntypen anteilig Der Schwerpunkt liegt mit 87 % eindeutig bei den Sandkernen, wobei davon 62 % PUR-Coldbox-Amin-Kerne sind. Diese Gewichtung begründet sich vor allem in der günstigen Herstellung und der in sehr vielen Gießereien vorhandenen Peri-pherie zur Sandkernherstellung, was einen möglichen industriellen Einsatz we-sentlich vereinfacht. Die verglichen mit dem Druckgießen günstigeren Bedingun-gen beim Rheogießen, insbesondere auch bei erfolgreicher Kernveredelung, stellt ein enormes Potential dar und sollte in dieser Arbeit erprobt werden. Wegen der aufwändigen Herstellung einer- und dem Stand der Technik andererseits, wurden Salz-, Metall- und Kunststoffkerne in wesentlich geringerer Stückzahl produziert. Da die Eignung von Salzkernen für den Druckguss bereits nachgewiesen wurde, kann ihre Eignung auch beim Rheogießen antizipiert und soll daher hier nur exemplarisch gezeigt werden. Aufgrund der vergleichsweise hohen Festigkeiten hatten Metallkerne ebenfalls eine gute Erfolgschance. Gemäß Stand der Technik, wurde dazu die niedrigschmelzende Zinklegierung Zamak5 (ZnAl4Cu1) ausge-wählt, wobei insbesondere die Entkernung durch Ausschmelzen zu untersuchen war. Zudem sollte die Abbildungsgenauigkeit feinerer Strukturen und der Einfluss von passivierender Schlichte mit einer modifizierten Kerngeometrie untersucht werden. Kunststoff als Kernwerkstoff ist bisher wenig erforscht und kaum doku-mentiert. Wegen ihres großen Potentials, sollten daher moderne Thermoplaste ausgewählt und im Gießversuch getestet werden. 
Sandkerne Die wirtschaftliche Herstellung von filigranen, komplizierten Sandkernen und de-ren Entfernung aus dem Gussteil sowie das Recycling ist Stand der Technik. Die 
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Verwendung von Sandkernen im Druckgießen gestaltet sich jedoch wegen der enormen thermo-mechanischen Last schwierig, so dass Semi-Solid-Gießverfahren durch geringe Turbulenzen bei der Formfüllung, niedrigere Metalltemperatur und reduzierte Gießgeschwindigkeit potentielle Vorteile aufweisen. Dies wird auch durch den erfolgreichen Einsatz von Sandkernen beim Rheogießen von Kurbelge-häusen des Honda Accord bestätigt (146). Die Untersuchung von Sandkerne im Rheogießen ist damit von größtem Interesse.  Vergleichend sollten sowohl unbehandelte als auch oberflächenveredelte Vari-anten sowie die, in der Industrie gebräuchlichen Bindersysteme PUR-Coldbox-Amin und Wasserglas-CO2 untersucht werden, so dass sich eine Vielzahl verschie-dener Kerne ergab, für deren Fertigung eine Kernbüchse aus Aluminium herge-stellt wurde (Abbildung 3-81). 
Abbildung 3-81: Kernbüchse für die Sandkernherstellung geschlossen und offen Sämtliche Sandkerne wurden mit einer Röperwerk Kernschießmaschine des Typs H5 (Serie S20) hergestellt. Die dabei verwendeten Prozessparameter und Eisatzstoffe zeigt Tabelle 3-15. Der farblose, reaktive Natriumsilikatbinder Carsil4000 eignet sich für Formen und Kerne gleichermaßen. Seine Aushärtung erfolgt durch Zusatz von Ester oder mittels CO2-Begasung. Die ausgezeichneten Benetzungseigenschaften von Car-sil4000 sorgen für ein gutes Fließvermögen, eine hohe Kernfestigkeit und glatte Oberflächen (147). Weitere Eigenschaften des Binders zeigt Tabelle 3-16.  ISOCURE (zwischenzeitlich ECOCURE genannt) von Ashland-Südchemie-Kernfest ist ein Zweikomponentensystem aus dem Harz 370/5 und der Isocyanat-
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komponente 670/5. Es besitzt gute Anfangs- und Maximalfestigkeiten und zeich-net sich durch thermische Beständigkeit, Blattrippenminderung und eine redu-zierte Gasabgabe aus (148). Bei der Begasung wird Triethylamin (Katalysator700, gleicher Hersteller) eingesetzt. 
Tabelle 3-15: Prozessparameter bei der Sandkernherstellung 
 
Wasserglas-CO2 PUR-Amin 
Masse Sandcharge (kg) 15 25 
Binderanteil pro Sand (wt%) 4 1 % Komponente I 1 % Komponente II 
Binder Carsil4000 Isocure 370/5 T1 Isocure 670/5 T2 
Mischzeit (s) 180 2x 90 
Schießdruck (bar) 3,5 3,5 
Begasungsdauer (s) 8; 5 60 
Begasungsdruck (bar) 1 1,5  
Tabelle 3-16: Spezifische Eigenschaften des Natriumsilikatbinders Carsil4000 
Modul (SiO2:N2O) Viskosität (mPas bei 20 °C) Dichte (g/cm3) 2,4 250 1,49  Grundsätzlich wurde Sand des Typs F32 der Firma Quarzwerke GmbH Frechen verwendet. Das Mischen erfolgte in einem Flügelmischer der Firma Vogel & Schemmann Maschinen GmbH. Bei Lagerung wurde der Sand immer luftdicht ver-packt. Im Coldbox-Verfahren betrug die Begasungsdauer (Begasungsgerät Gaso-mat 81, System Daimler-Michel, Michel GmbH) jeweils 60 Sekunden wobei 0,5 ml Amin (Regelminimum des Gasomat 81) als Nebel mit 1,5 bar durch die Kernbüch-se gedrückt wurden.  Zur Aushärtung der Wasserglas-CO2-Kerne musste der Kernkasten nach jedem Schuss von der Kernschießmaschine heruntergenommen und separat unter 1,5 bar CO2-Druck zunächst für acht in Schießrichtung, anschließend, nach Demon-tage der Bodenplatte, in entgegengesetzter Richtung für fünf Sekunden begast werden. Nachfolgend wurden die Kerne zusätzlich wärmebehandelt (siehe auch Kapitel 3.5.2, S. 178). Erst nach dieser Prozedur war die Kernfestigkeit zufrieden-stellen, was mittels einfachem Bruchtest qualitativ geprüft wurde. 
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Metallausschmelzkerne Die Metallausschmelzkerne wurden aus der handelsüblichen Legierung Zamak 5 (ZnAl4Cu1, Werkstoffnummer 2.2141.05) der Firma ESG-Legierungen hergestellt (Zusammensetzung und Eigenschaften in Tabelle 3-17). Herauszustellen ist, dass ZnAl4Cu1 eine fast viermal höhere Wärmeleitfähigkeit als der Standardkern aus 
dem legierten Stahl 1.2343 (λ = 30 W/mK bei 700 °C) besitzt. 
Tabelle 3-17: ZnAl4Cu1: Werkstoffdaten für Sandguss nach DIN EN 12844 
Al Cu Mg Rm Rp0,2 A ρ α λ [wt%] [wt%] [wt%] [N/mm2] [N/mm2] [%] [kg/dm3] [10-6/K] [W/mK] 3,7 ... 4,3 0,7 ... 1,2 0,025 ... 0,06 330 250 5 6,7 27 110  Zamak5 besitzt ausgezeichnete Gießeigenschaften und wird insbesondere im Druckguss, aber auch mittels Schwerkraftguss verarbeitet (149). Abbildung 3-82 zeigt das System ‚Aluminium-Zink-Kupfer‘, welches bei 6,95 wt-% Al, 3,71 wt-% Cu und 380 °C ein ternäres Eutektikum aufweist (150). ZnAl4Cu1 ist daher als naheu-tektisch einzustufen. 
 
Abbildung 3-82: Ternäres Zustandsdiagramm Aluminium - Zink -Kupfer (150) Für die Kernfertigung wurden zunächst Übermaßrohlinge im Sandguss herge-stellt und auf Endmaß gedreht. Diese wurden teilweise mit je zwei Rillen von 5 mm Tiefe und 6,7 mm Abstand sowie in einigen Fällen mit zusätzlichen Aus-fräsungen von zwei, drei, vier und fünf Millimetern in Richtung der Kernlängsach-se versehen (Abbildung 3-83). Mit dieser Maßnahme sollte einerseits eine hohe 
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thermische Last auf Kernbereiche (Stege) geschaffen, andererseits die Formfüllung und das Ausfließen des Zinks bei der Entkernung erschwert werden. Die Rillen wiesen eine sich verjüngende, keilförmige Kontur mit 3 mm Breite an der Kernau-ßenseite und 0,5 mm am Rillengrund auf.  
Abbildung 3-83: Detailfoto der Kernrillen und gefrästen Stege 
Salzkerne Da nur einige wenige Kerne getestet werden sollten, musste eine alternative Her-stellungsmethode zum üblichen Pressen und Sintern gefunden werden. Als prakti-kable Lösung erwies sich das mechanische Herausarbeiten aus Lecksalzblöcken Typ KNZ 100 der Firma Akzo Nobel Salt für den landwirtschaftlichen Bedarf (Abbildung 3-84), die nur durch Pressen erzeugt werden, aber dennoch eine hohe Härte und glatte Oberflächen aufweisen. Die 10 kg schweren, würfelförmigen Blö-cke messen 200 mm je Kante und bestehen aus 99,7 % NaCl (151). 
 
Abbildung 3-84: Vormaterial zur Salzkernherstellung: Leckstein der Firma KNZ 
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Die Salzgewinnung erfolgt im Salinenverfahren durch Verdampfen einer salzhal-tigen, wässrigen Lösung. In Tabelle 3-18 sind die wichtigsten Eigenschaften von Natriumchlorid aufgeführt (152).  
Tabelle 3-18: Daten Natriumchlorid-Leckstein 
Molare Masse Dichte Schmelzpunkt Siedepunkt 
[g/mol] [g/cm3] [°C] [°C] 58,422 2,17 801 1465 
Kunststoffkerne Da deren Verwendung als Gusskerne in der Literatur kaum dokumentiert ist, mussten zunächst geeignete Kunststoffe, insbesondere hinsichtlich guter Tempe-raturbeständigkeit und Wärmeleitfähigkeit identifiziert werden. Mit Polyamid 6.6 (PA-6.6), das einen Glasfaseranteil von 30 % aufweist und Polyoxymethylen-C (POM-C, C steht für Copolymer) wurden zwei Thermoplaste der Firma Plastico Kunststoffe GmbH zur Kernfertigung ausgewählt.  Das eingesetzte Polyamid 6.6 wurde als extrudiertes Stangenmaterial mit erhöh-ter Härte bei dennoch guter Zähigkeit geliefert. Reines Polyamid ist gut zerspan-, kleb- und schweißbar, es besitzt chemische Beständigkeit gegen Fette, Öle und Benzin sowie gute Gleiteigenschaften bei hoher Verschleiß- und Abriebfestigkeit. Typischerweise wird es zur Herstellung von Lauf- und Seilrollen sowie Zahnstan-gen verwendet (153). Die bei PA 6.6 zugesetzten Glasfaseranteile steigern die Fes-tig- und Steifigkeit. Gleichzeitig wird das Reiß-Dehn-Verhalten verbessert und die Feuchtigkeitsaufnahme verringert. Anwendungsgebiete sind Gewindebolzen, Ge-häusekomponenten und Distanzstücke. Polyoxymethylen-C, welches ebenfalls als Rundstangenmaterial geliefert wurde, besitzt eine gute Lösungsmittelbeständigkeit, eine hohe Zeitstandfestigkeit und Härte sowie eine geringe Kriechneigung. Darüber hinaus kann POM-C ausgezeich-net zerspant werden. Es ist kaum hygroskopisch, hat ein gutes Reibungs- und Ver-schleißverhalten sowie günstige Gleiteigenschaften, so dass es in der Regel für Gleitelemente, Laufrollen oder Zahnrädern verwendet wird (154). PA 6.6 und POM-C wurden insbesondere wegen der für die Anwendung als Kern vorteilhaften thermo-mechanischen Eigenschaften ausgewählt (vgl. Tabelle 2-7, S. 52). Da beide Thermoplaste umschmelzbar sind, sollte die Entkernung durch Ausschmelzen getestet werden. Die Kernherstellung erfolgte durch Drehen (Stan-gendurchmesser: 56 mm bei POM-C, 69 mm bei PA6.6-GF). Abbildung 3-85 zeigt unter anderem die fertigen Kunststoffkerne. 
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3.5.2. Kernveredlung und -lagerung Um die Eigenschaften der Kerne zu verbessern, insbesondere hinsichtlich der Kon-taktfläche zur Schmelze, wurden verschiedene Maßnahmen ergriffen, welche im Rahmen dieser Arbeit Kernveredelung genannt werden. Wegen der Feuchtigkeits-empfindlichkeit, wurden die Sand- und Salzkerne erst zeitnah zum Einsatztermin hergestellt und bei 25 °C und geringer Luftfeuchtigkeit gelagert. 
Sandkerne Da keine Möglichkeit bestand die Kerne direkt im Warmbox-Verfahren herzustel-len, erfolgte eine Wärmebehandlung. So wurden die Wasserglas-CO2-Kerne 30 Mi-nuten bei 80 °C getempert, um die Festigkeit zu steigern, unmittelbar anschlie-ßend geschlichtet und zur Trocknung erneut erwärmt. In ähnlicher Weise wurden verschiedene Veredelungsvarianten für WG und CB-Kerne durchgeführt.  In Variante I wurde die feuerfeste, zirkonsilikatbasierte Alkoholfertigschlichte SILICO L200GS der Firma ASK Chemicals (Feststoffgehalt: 76-78,4 %), welche sehr gute Trennwirkung gegenüber dem Guss aufweist, mit dem Pinsel aufgetragen. Für PUR-CB- sowie Wasserglas-CO2-Kerne ist sie gleichermaßen geeignet. Ein speziel-les Bindemittelsystem sorgt laut Hersteller für eine sehr gute Haftung auf dem Kern, so dass eine hohe Abriebfestigkeit der trockenen Schlichte resultiert (155).  Bei den Varianten II und III erfolgte die Veredelung der Kerne mit Phenolharz, wobei das Harz Beranol 432 und der Härter GSII, beides von der Firma ASK Che-micals, in einem Verhältnis von 3:1 angesetzt wurden. Die geruchsarmen, ther-misch sehr stabilen Beranol-Phenolharze sind N2-frei sowie säurehärtend und werden zur Kern- und Formherstellung für alle Gussarten eingesetzt. Beranol 432 erreicht Festigkeiten von bis zu 300 N/cm2 (156). In Variante II wurde das Harz-Härter-Gemisch unmittelbar nach Ansetzen auf den Kern gepinselt und die Aus-härtung durch Wärme unterstützt. Bei Variante III wurden die Kerne dagegen in-nerhalb von zwölf Stunden nach der Fertigung in Phenolharz getaucht und an-schließend eine Stunde bei 150 °C getempert.  Variante IV umfasste das tränken der Kerne in Carsil4000, einem Wasserglas-binder von ASK Chemicals, und anschließender Temperbehandlung. Auf letztere Variante wurde für die CB-Kerne verzichtet, dafür wurde die Aushärtung variiert. Zur Steigerung der Festigkeit wurden zwei Kernserien (CBA und CBA-I) unmittel-bar nach der Fertigung 90 Minuten bei 150 °C ausgelagert. Zwischen Fertigung und Veredlung der Kerne vergingen maximal vier Stunden, so dass die Kernschä-digung durch Feuchtigkeit aus der Atmosphäre als marginal anzusehen ist (155). Eine Übersicht über sämtliche Varianten gibt Tabelle 3-19.   
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Tabelle 3-19: Getestete Kernvarianten in der Übersicht 
Index Werkstoff/Verfahren Veredelung/Kernvariation 
Sand 
CB PUR-Coldbox-Amin - 
CBI PUR-Coldbox-Amin Variante I  
CBA PUR-Coldbox-Amin Aushärten bei 150 °C 
CBA-I PUR-Coldbox-Amin Aushärten bei 150 °C, Variante I 
CBII PUR-Coldbox-Amin Variante II  
CBI-II PUR-Coldbox-Amin Variante II gefolgt von I 
CBIII PUR-Coldbox-Amin Variante III 
WG Wasserglas-CO2 - 
WGI Wasserglas-CO2 Variante I (10 anstatt 30 Minuten Tempern) 
WGII Wasserglas-CO2 Variante II 
WGII-I Wasserglas-CO2 Variante II gefolgt von I 
WGIII Wasserglas-CO2 Variante IV 
WGIII-I Wasserglas-CO2 Variante IV gefolgt von I 
Salz 
S NaCl/gepresst - 
Zink 
ZI Zamak 5/Sandguss - 
ZI-B Zamak 5/Sandguss Bornitridschlichte 
ZII Zamak 5/Sandguss Radialrillen 
ZII-B Zamak 5/Sandguss Bornitridschlichte/Radialrillen 
ZIII Zamak 5/Sandguss Radialrillen und Kerben 
ZIII-B Zamak 5/Sandguss Bornitridschlichte/Radialrillen und Kerben 
Kunststoffe 
PA Polyamid 6.6 - 
PAB Polyamid 6.6 Bornitridschlichte 
POM Polyoxymethylen-C - 
POMB Polyoxymethylen-C Bornitridschlichte Variante I: S200 GS-Schlichte, Tempern bei 80 °C für 30 Minuten Variante II: Tränken in Phenolharz, Tempern bei 80 °C für 30 Minuten Variante III: Tränken in Phenolharz, Tempern bei 150 °C für 60 Minuten  Variante IV: Tränken in Carsil4000, Tempern bei 80 °C für 30 Minuten 
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      CB CBI CBA-I CBII CBIII CBIII 
      WG WGI WGII WGIII WGIII-I S 
      ZI ZII ZIII POM PA Stahl 
Abbildung 3-85: Verwendete Kerne 
Metallausschmelzkerne Zur Vermeidung von Verschmelzungen von Kern und Gießmetall wurden die Zink-kerne durch Sprühen und Pinseln mit einem passivierenden Bornitridüberzug ver-sehen (Schlichte GRA 51 der Firma Condat). Bornitrid wird von der Mehrzahl Me-talle nicht benetzt und deshalb häufig als Schlichte für Kokillen und Gießlöffel verwendet. Alle Zamak5-Kerne wurden zweifach geschlichtet und nach jedem Auf-
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trag für 30 Minuten bei 250 °C wärmebehandelt. Nach Herstellerangaben ist diese Schicht anschließend bis 1400 °C stabil.  
Kunststoffkerne Aufgrund der schlechten Benetzbarkeit und Haftung herkömmlicher Schlichen auf Kunststoffkernen – bei testweisem Auftrag zeigte Bornitridschlichte eine mäßige Haftung auf den PA- und schlechte Haftung auf den POM-Kernen – wurden nur ei-nige wenige Kunststoffkerne exemplarisch mit Bornitrid veredelt.  
3.5.3. Gießversuche Die Versuche im Rahmen dieser Arbeit umfassten insgesamt 23 Kernvarianten, zwölf davon auf Sandbasis (Tabelle 3-19). Aufgrund der Vielzahl unterschiedlicher Kerne, wurde jeder Variante ein Index zugeordnet (Abbildung 3-85), wodurch so-wohl die Kerne als auch die Bauteile und Proben leicht zuzuordnen waren. Für die Bereitstellung des teilflüssigen Metalls wurde das bereits ausführlich beschriebe-ne Rinnenverfahren genutzt. Tabelle 3-20 zeigt die wesentlichen Versuchsparame-ter. Weitere Gießparameter sind darüber hinaus Tabelle 3-2, S. 96 zu entnehmen. 
Tabelle 3-20: Kerntests: Versuchsparameter im Rinnenverfahren mit A356 
Parameter Wert 
Schmelzbadtemperatur 670 bis 690 °C 
Gießtemperatur (über Rinne) 630 °C 
Verarbeitungstemperatur 585 °C 
Rinnenneigung 5° 
Rinnentemperatur 120 °C bis 130 °C  An allen Versuchstagen wurden je ca. 45 kg Anticorodal-70 dv der Firma Rhein-felden (vgl. Kapitel 2.2.5, S. 21) in einem Naberthermofen T20/H mit Tongraphit-tiegel geschmolzen und während der gesamten Ofenreise auf 670-690 °C tempe-riert. Vor dem ersten Abguss wurde die Schmelze grundsätzlich einmalig 15 Minu-ten lang mittels 8 l/min Argon gereinigt. Da der Fokus eindeutig auf dem Kernver-halten lag und keine mechanischen Eigenschaften der Gussteile geprüft werden sollten, wurden Dichteindizes bis 8 % toleriert. Vor den eigentlichen Gießversu-chen wurde die Form täglich unter Verwendung des Standardkerns aus Stahl warmgefahren. Die dabei erzeugten Gussteile dienten als Referenz. Die Druck-gießmaschine wurde in zwei Modi betrieben: Standard und Fülltest. Der Standard- 
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oder Normalbetrieb beinhaltet den vollständigen, automatischen Ablauf des Gieß-programms. Der wesentliche Unterschied beim Fülltestbetrieb war der Verzicht auf Nachdruck, was im Normalbetrieb nicht möglich war (minimaler Nachdruck: 250 bar). Es wurden Fülltests mit Teil- und Vollfüllung durchgeführt.  Der Einsatz der Kerne sowie das Zufahren der Form erfolgte immer, wenn der Bolzen im Mittel auf 590 °C abgekühlt war (Gießtemperatur: 585 °C). Da per Hand über die Rinne gegossen wurde, schwankten die Bolzengewichte um bis zu 100 g, was teilweise zu Flitterbildung führte (Abbildung 3-86). Bei den Sandkernen kam es beim Auffah-ren der Druckgießmaschine im Bereich des Kerns teilweise zum Klemmen des Bauteils in der festen Formhälfte, wodurch die noch heiße Spurstange massiv ver-formt wurde (Abbildung 3-87). 
Abbildung 3-86: Eingesetzter Kern Typ ZIII vor und nach dem Abguss  
Abbildung 3-87: Verformung des Gussteils infolge der Verklemmung von Kern und Gussteil in der festen Formhälfte (Beispiel Kerntyp CBI) 
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3.5.4. Auswertemethoden und Eignung verlorener Kerne für das Rheogießen Bei den ersten Gießversuchen wurde der Standard-Stahlkern nach dem Einfah-ren der Form zunächst ohne Änderung der Gießparameter durch die verlorenen Kerne ersetzt. Wie erwartet hielten die Kerne aus Salz, Zink und Kunststoff den Bedingungen während der Formfüllung stand, anders als die Sandkerne, die so-wohl bei den Standardparametern des Stahlkerns als auch bei den geringstmögli-chen Gießkolbengeschwindigkeiten (Profil 3, S. 184) und minimalem Nachdruck zwischen Ober- und/oder Unterkante des umströmten Kernbereichs brachen (Abbildung 3-88). Darüber hinaus traten auch Rauheit, Versatz, Treibstellen, Pe-netration und Vererzung auf.  Um Sandkerne dennoch erfolgreich einsetzten zu können, müssen die Umschalt-kriterien und die Kolbengeschwindigkeiten derart gewählt werden, dass der Kern nicht über seine Festigkeit hinaus belastet wird (17). Gleiches gilt für den Nach-druck, welcher eine plötzlich aufgebrachte massive Last darstellt und daher ver-mieden werden sollte. Wegen geringerer Schrumpfung bieten SSM-Verfahren hier Vorteile, denn unter Umständen kann auf den Nachdruck verzichtet und trotzdem ausreichende Bauteileigenschaften erreicht werden. In diesem Zusammenhang wurde zunächst die Gießkurve mit Hilfe von Fülltests optimiert. Wegen des manu-ellen, vergleichsweise ungenauen Gießens musste das Bolzenvolumen, respektive dessen Masse, exakt mittels Waage kontrolliert werden (Abbildung 3-89), um die Gießkurve vor jedem Stepshotversuch entsprechend anzupassen. 
  
Abbildung 3-88: Kernversagen: Profil-aufnahme des Kernbereichs eines Bau-teils mit Sandkern Typ CBA im Druck-gieß-Normalbetrieb 
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Nach erfolgreicher Optimierung der Gießkurve, war es im Fülltestbetrieb mög-lich, Spurstangen unter Verzicht auf Nachdruck reproduzierbar und ohne Sand-kernbruch zu gießen. Der durch den Nachdruck induzierte Impuls wurde als we-sentlicher Faktor für den Kernbruch identifiziert, wobei der Kolbengeschwindig-keit kein signifikanter Einfluss zuzuordnen war (getestete Geschwindigkeitsprofile in Tabelle 3-21). 
Tabelle 3-21: Geschwindigkeitsprofile des Gießkolbens beim Sandkerneinsatz  
Variante 1 2 3 4 5 6 
Standard 
(Stahlkern) 
Wegpunkte 
[mm] 
vGK 
[m/s] 
0,4 1,2 0,3 
0,4 0,8 0,5 
0,3 0,8 0,3 
0,4 1,2 0,4 
0,4 1,2 0,6 
0,3 1,2 0,3 
2,00 2,00 0,40 
200 450 500 Als Kompromiss zwischen geringer Turbulenzbildung und zügiger Formfüllung sowie einem möglichst lastarmen Umgießen des Kerns wurde Profil 1 ausgewählt und für die weiteren Versuche verwendet. Damit konnten optisch sehr gute Bau-teile hergestellt werden, wobei Kerne der Typen CBII(-I) und CBIII durch die Phenol-harztränkung (Abbildung 3-90, oben sowie Abbildung 3-91, links: dunkle, sehr fes-te Kernrandschale im Kernschnitt) die mit Abstand besten Ergebnisse aller Sand-
 
Abbildung 3-89: Versuchs-aufbau des Rinnenver-fahrens unter Einsatz einer Waage zur genauen Bestim-mung des Bolzengewichts 
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kerne zeigten. Bei allen anderen traten dagegen Rauheit, Versatz, Treibstellen, Pe-netration sowie Vererzung auf (vgl. bspw. Abbildung 3-109).  
Abbildung 3-90: I.O.-Gussteile kernseitig, hergestellt unter Verwendung von Ker-nen des Typs CBII; oben: Schnitt durch Kern und Gussteil, unten: Gussteil ohne Kern (durch Sandstrahlen entfernt) Zur Prüfung deren Eignung, wurden mit allen Sandkernvarianten Bauteile im Fülltestbetrieb (Vollfüllung) und im Normalbetrieb (Nachdruck 250 bar) druckge-gossen. Aufgrund der großen Variantenzahl, musste der Versuchsumfang reduziert werden. Eine statistische Betrachtung der Prozesskonstanz erfolgte daher in einer separaten Versuchsreihe (S. 205). 
Entfernbarkeit der Kerne und Oberflächenqualität Infolge der festigkeitssteigernden Maßnahmen bei der Kernveredelung galt der Entkernbarkeit besonderes Augenmerk. Sofern dies möglich war, wurde zuerst der über das Gussteil ragende Teil aller Kerne abgesägt (Zink, POM, PA) oder abge-
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schlagen (PUR-Amin-Coldbox, Wasserglas-CO2, Salz). Abbildung 3-91 zeigt exemp-larisch im Bauteil verbleibende Sand- (Typ CBII) und Salzkernreste (Typ S).  
Abbildung 3-91: Bauteile mit Kerntypen CBII (links) und S vor der Entfernung 
Sandkerne Die Entfernbarkeit der Sandkernreste war entsprechend der Kerntypen sehr un-terschiedlich. Teils reichte ein einfaches Herausklopfen, teils mussten die Bauteile sandgestrahlt oder der Kernzerfall durch Wärme unterstützt werden.  Die äußeren und inneren Zonen der Kerne waren dabei einerseits aufgrund der durchgeführten Veredelung, andererseits wegen der besonders auf die Außenbe-reiche wirkenden Gießhitze verschieden. Verglichen mit den Wasserglas-Kernen war der Zerfall der Coldbox-Kerne durch die Gießhitze erwartungsgemäß gut. Auf-grund der kompakten Kerngeometrie fiel der Unterschied jedoch geringer aus als dies bei filigranen Kernen der Fall wäre. Die Entfernung gebrochener Kerne war hingegen schwierig, da der Riss grundsätzlich von Metall gefüllt und von den Ober-flächenfehlern Rauheit, Ansinterung, Penetration begleitet wurde, so dass sandge-strahlt werden musste. Gleiches galt für die phenolharzverstärkten Randschalen (Typen CBII, WGII und WGIII), wobei die Wasserglas-Kerne eine längere Strahldauer benötigten.  Der Einsatz von Schlichten wirkte sich grundsätzlich positiv auf die Oberflä-chenbeschaffenheit der Bauteile im Bereich des Kerns aus (Abbildung 3-92). Be-sonders gut waren die Kerne der Typen CBII-I, WGI und WGII-I, die sich leicht her-auslösen ließen.  Zur Quantifizierung der Ergebnisse, wurden die Bauteiloberflächen und damit die Kerne mit Standard-Stahlkern-Bauteilen verglichen (Abbildung 3-95, S. 190), wobei die Fehler Rauheit, Penetration und Ansinterung qualitativ bemessen und in Tabelle 3-22 zusammengefasst wurden. 
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   CB CBI CBII 
   CBA CBA-I CBII-I 
   CBIII WGII WGIII 
   WGI WGII-I WGIII-I 
Abbildung 3-92: Oberflächen der Bauteile mit Sandkern im Kernbereich 
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Im Vergleich aller Sandkerne wiesen die Varianten CBII, CBII-I und CBIII sowie WGI die besten Ergebnisse auf, bei keinen bzw. sehr geringen Formstofffehlern. Die Abbildungstreue der Sandkernoberfläche war gut.  
Tabelle 3-22: Beurteilung der Bauteiloberflächen im Bereich der Sandkerne 
Typ Oberflächencharakter Rauheit Penetration/Ansinterung 
CB sehr rau ja ja 
CBI wenig rau ja nein 
CBA sehr rau ja ja 
CBA-I wenig rau ja nein 
CBII wenig rau* ja nein 
CBII-I schlichteglatt* nein nein 
CBIII wenig rau* ja (teils) ja (teils) 
WG entfällt - - 
WGI schlichteglatt* nein nein 
WGII sehr rau ja ja, stark 
WGII-I schlichteglatt* nein nein, aber Schussebene 
WGIII wenig rau ja ja, Treibstellen 
WGIII-I wenig rau ja nein * Die Oberfläche entspricht der des Kerns vor dem Einsatz. 
Salzkerne Die Salzkerne konnten unter Bewegen der Bauteile innerhalb von 20 Minuten problemlos im 80 °C warmen, gerührten Wasserbad entfernt werden. Wegen der hohen Festigkeit, konnten die Kerne dagegen nur sehr schlecht mechanisch ent-fernt werden. Abbildung 3-95 zeigt die Gussteiloberfläche im Salzkernbereich. Trotz sehr glatter Kerne vor dem Guss, ist diese im Bereich der Kerne rau, da das flüssige Metall zwischen den Salzkörnern verbleibende Hohlräume, welche nach zunächst von Salzstaub zugesetzt sind, während des Gießens ausfüllt. 
Zinkkerne Mit Bornitrid geschlichtete Standardkerne (ZI-B) konnten problemlos aus dem Gussteil herausgedrückt werden. Die Gussteiloberfläche war erwartungsgemäß glatt und selbst feine Drehrillen wurden gut im Gussteil abgebildet (Abbildung 3-95, S. 190). Ohne Schlichten der Kerne, war ein herausschlagen, aufgrund von 
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Stoffschluss zwischen Kern und Guss, dagegen nicht möglich. Der Einsatz passivie-render Schlichte ist daher unerlässlich.  Modifizierte Kerne der Typen ZII-B und ZIII-B, sowie ZI-Standardkerne testweise, wurden über vier Stunden in einem Nabertherm N120/85 HA Umluftofen bei 410 °C ausgeschmolzen, wobei die Integration dieses Vorgangs in eine T6- oder T7-Wärmebehandlung denkbar ist. Im Gegensatz zu den Standardkernen, wurde das Ausfließen durch die Rillen und Stege der modifizierten Kerne stark behindert. In diesen und anderen Gussteilbereichen, die flüssigem Zink ausgesetzt waren, kam es zu starker Legierungsbildung zwischen Kern und Guss, wie Abbildung 3-93 belegt. Ein gutes Abfließen der Schmelze ist daher zu gewährleisten.  
Abbildung 3-93: Legierungsbildung während des Ausschmelzens der Zamak5-Kerne, bei längerem Kontakt zwischen Zinkschmelze und Aluminiumgussteil 
Polyamidkerne und Polyoxymethylenkerne Das Ausschmelzen der Kunststoffkerne erfolgte in einem Umluftofen bei 180 °C (POM) respektive 275 °C (PA6.6) innerhalb zwei Stunden. Die Temperaturen wur-den 15 °C oberhalb der unteren Schmelzbereichsgrenze gewählt und lagen damit 60 °C (POM) beziehungsweise 25 °C unterhalb der jeweiligen Zersetzungstempe-ratur. Diese Vorgehensweise führte wegen der sehr hohen Viskosität bei beiden Kunststoffen, auch nach Erhöhung der Temperatur um 15 °C, nicht zum gewünsch-ten Ergebnis. Erst durch Zersetzung der Kunststoffe bei über 300 °C konnten die Bauteile restlos entkernt werden. Dabei verkohlt das Polyamid und blättert schließlich vom Gussteil ab (Abbildung 3-94). Abbildung 3-95 zeigt die Gussteil-oberflächen im Kernbereich. Verglichen mit den Bauteilen, welche unter Einsatz von POM-Kernen gegossen wurden, weisen die Bauteile mit PA-Kern nur geringe Rauigkeit auf, was auf Gasbildung durch Zersetzen des POM während des Gießens zurückzuführen ist. Polyoxymethylen weist mit 166 °C einen deutlich niedrigeren Schmelzpunkt als Polyamid (260 °C) auf. Dies ist auch der Grund für massive, tief 
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in das Bauteil reichende Gaseinschlüsse bei den mit POM-Kern erzeugten Bautei-len.  
 
   Stahl ZI ZI (sandgestrahlt) 
   S PA POM 
Abbildung 3-95: Oberflächen der Prüfbereiche bei Verwendung von Stahl, Zink, Salz und Kunststoffkernen Negativ wirkte sich hier auch besonders das Schlichten mit Bornitrid aus, wie Ab-bildung 3-96 belegt. Ob die Gasblasen während des Gießens oder erst bei der Wärmebehandlung entstehen konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht abschließend geklärt werden, denn wurde keine Schlichte verwendet, konnten die oberflächlich 
 Abbildung 3-94: PA- Schmelzrest 
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erweichten Kerne nach dem Gießen aus dem noch heißen Bauteil herausgezogen und so bis auf geringe, noch auszuschmelzende Reste aus dem Bauteil entfernt werden. 
Abbildung 3-96: Prüfbereich von Gussteilen hergestellt mit POM-Kernen: unge-schlichtet (links) und geschlichtet 
Kernstabilität, Maßhaltigkeit und Gussfehler War die Festigkeit der Kerne zu gering, um den während des Gießvorgangs auftre-tenden Belastungen standzuhalten, kam es vor allem bei Sandkernen zur Kernver-formung und schließlich zum Versagen des Kerns durch Kernbruch. Die Kernde-formation wird vom Bauteil abgebildet und kann an diesem untersucht werden. Um die Formbeständigkeit zu quantifizieren, wurde die Bildbearbeitungssoftware Corel Paintshop Pro XI verwendet. Vorbereitend musste zunächst ein Prüfbereich, wie in Abbildung 3-97 gezeigt, aus dem Gussstück herausgetrennt werden.  
 
 
Abbildung 3-97: Lage des herausge-trennten Prüfbereichs (hell darge-stellt) zur Analyse der Formstabilität 
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Der Prüfbereich wurde derart gewählt, dass die Prüffläche nach Planschleifen  mit ±0,5 mm Genauigkeit der Mitte des Gussteils entsprach. Die so präparierte Prüffläche wurde auf einem Flachbettscanner farbgescannt und unkomprimiert weiterverarbeitet. Nach manuellem Einfärben, wie in Abbildung 3-98 gezeigt, konnte die prozentuale Abweichung der Prüffläche eines Bauteils mit verformtem Kern von der Referenz (Stahlkern = 100 %) über ein Farbwerthistogramm in Paint Shop bestimmt werden (Ergebnisse in Tabelle 3-23). 
Sandkern: Beispiel eines deformierten Bauteils und Stahlkern Referenz  
 Grüne Einfärbung der deformierten Fläche und Histogramm 
 Gelbe Färbung: Stahlkern Referenz und zugehöriges Histogramm 
Abbildung 3-98: Bildanalyse der Kernstabilität mittels Histogrammfunktion der Software Corel Paintshop Pro XI 
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Mit der flächenbezogenen Deformation konnten die Versagensursachen besser analysiert werden. Darüber hinaus wurde die Oberflächenrauheit als qualitativer Indikator für Kernfestigkeit, Gussgüte und Fehlerpotential herangezogen. Auf eine Quantifizierung wurde entsprechend der Vorgaben des VDG-Merkblatts P501 an dieser Stelle verzichtet.  Gemäß des Beispiels in Abbildung 3-98 wurde bei den Sandkernen neben einer Vergrößerung der Prüffläche in horizontaler Richtung, die mit Treibstellen einher-ging, grundsätzlich auch eine Flächenzunahme in vertikaler Richtung beobachtet. Grund für diesen Kernversatz, welcher Flächendifferenzen von bis zu 10 % ent-spricht, ist wahrscheinlich die schlechtere Aminkatalyse in diesem Kernbereich. Grate traten, bedingt durch geringfügige Abweichung der Kerngeometrie von der Referenz, vornehmlich im oberen Bauteilbereich auf. Im Rahmen der Versuche mit Sandkernen wiesen die Bauteile, welche unter Ein-satz der Kerntypen CBII-I und CBIII sowie WGI, WGII und WGII-I hergestellt wurden, mit weniger als 5 % Abweichung von der Referenzprobe aus Stahl, sehr gute Er-gebnisse auf. Bei den Proben WGI und WGII war die Formfüllung allerdings unvoll-ständig und die Kerne wurden somit wesentlich geringer belastet, so dass tenden-ziell bessere Ergebnisse resultierten. Da mit den festeren, stark oberflächenstabili-sierten Wasserglaskernen zudem durchweg keine guten Resultate erzielt werden konnten, sind die Ergebnisse mit den Kerntypen WGI und WGII zusätzlich in Frage zu stellen. Aus diesem Grund wurde auf Versuche mit den unveredelten Kernen Typ WG verzichtet.  Die Formbeständigkeit der Salzkerne ist gut, allerdings sind auch hier Fehler zu beobachten. Diese sind darauf zurückzuführen, dass lediglich gepresste, weniger feste und nicht druckgesinterte Salzkerne, welche beim industriellen Nieder-druckguss zum Einsatz kommen, verwendet wurden.  Die Abbildungstreue der Polyamidkerne kann als sehr gut bewertet werden, wobei insbesondere Treibstellen ausblieben. Im Gegensatz dazu war die Form-treue der Kerne aus POM nur beim ungeschlichteten Kern akzeptabel, wonach das Schlichten Hauptfehlerursache ist.  Erwartungsgemäß traten beim Einsatz der Zinkkerne die wenigsten Fehler auf. Die Ergebnisse sind vergleichbar mit dem Referenzstahlkern. Entsprechend war auch die Abbildung der Rillen und Stege bei den Kerntypen ZII und ZIII sehr gut. Wegen der starken thermischen Ausdehnung des Zamak5, die bereits während der Zeit vom Einlegen in die Form bis zum Abguss, in welcher sich der Kern auf 150 °C erwärmt, etwa 5 % beträgt, werden etwaige Spalten geschlossen, so dass die Bil-dung von Graten ausbleibt.   
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Tabelle 3-23: Formstabilität der Kerne mittels Flächenanalyse der Prüfbereiche 
Typ 
A Fehler 
Bemerkung 
[%] V T G 
CB 142,54 ++ ++ ++  
CBI 131,49 ++ ++ ++  
CBA 121,62 ++ ++ ++  
CBA-I 112,15 ++ ++ ++  
CBII 108,38 + + +  
CBII-I 104,02 - - -  
CBIII 103,87 ++ - +  
WG     nicht gemessen 
WGI 100,53 - - - Bauteil nicht vollständig gefüllt 
WGII 101,66 - - - Bauteil nicht vollständig gefüllt 
WGII-I 107,18 ++ - -  
WGIII 127,07 ++ ++ ++  
S 116,48 ++ ++ ++  
S (g) 104,42 ++ + +  
PA 108,29 ++ - ++  
PAB 107,82 ++ - ++  
POM 106,08 ++ - ++ Keine Gaseinschlüsse 
POMB 95,58 ++ - + massive Gaseinschlüsse 
POMB (g) 102,87 ++ - ++ massive Gaseinschlüsse 
ZI-B 102,18 - - -  
ZII-B (g) 102,18 - - - ohne Riefen 
ZIII-B (g) 100 - - -  
ZIII-B 100 - - -  (g): Gusszustand, T: Treibstellen, V: Versatz, G: Gratbildung Ausprägung der Formstofffehler: ++ = stark, + = gering, - = kein Fehler Ergebnisse der statistischen Versuche zu Bestimmung der Reproduzierbarkeit sind in Abbildung 3-99 dargestellt. Insbesondere im Fülltestbetrieb sind diese sehr gut, bei geringer Standard- und Mittelwertabweichung, die verglichen mit den CBA-Hauptversuchen unter einem Prozent liegt. Im Normalbetrieb verdoppelt sich die 
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Abweichung vom Mittelwert dagegen und die Standardabweichung ist vierfach höher.  
 
Abbildung 3-99: Auswertung der statistischen Versuche zur Unter-suchung der Reproduzierbarkeit.  
Kernbedingte Lunker und Porosität mittels Röntgenanalyse Zur Identifikation von Lunkern und Poren bis hin zu einer minimalen Auflösung von etwa 100 µm, wurden die gemäß Abbildung 3-97 präparierten Proben einer-seits in Richtung der Prüffläche und andererseits senkrecht dazu geröntgt, um die Fehler in allen drei Dimensionen darzustellen (Abbildung 3-100). Die verschiede-nen Durchstrahlungslängen erforderten unterschiedliche Röntgenleistung, welche senkrecht zur Prüffläche von 105 kV auf 130 kV erhöht werden musste, während die Interpolationszeit mit 60 ms gleich blieb.  Die Röntgenanalyse bestätigt die bisherigen Erkenntnisse. Die mit PUR-CB-Kernen erzeugten Bauteile weisen, mit Ausnahme der CBIII-Probe keine Gasein-schlüsse respektive Poren im Prüfbereich auf, wobei hier kein Zusammenhang zwischen Fehler und Kerntyp hergestellt werden kann. Die Proben WGI und WGII zeigen dagegen massive Gaseinschlüsse, deren Ursache eine schlechte Formfül-lung, bedingt durch sehr raue, turbulenzfördernde Kernoberflächen und gerin-ge -Festigkeit ist. Dementsprechend sind weder Poren noch Gasblasen bei den Veredelungsvarianten WGII-I und WGIII zu finden. 
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  Stahl (Referenz) CB 
  CBA CBI 
  CBA-I CBII 
  CBII-I CBIII 
  WGI WGII 
  WGII-I WGIII 
  S ZI 
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  ZII-B ZIII-B 
  ZIII-B (ohne Kern) PA 
  POM (ungeschlichtet) POM (geschlichtet) 
Abbildung 3-100: Röntgenaufnahmen der Prüfbereiche Ähnlich wie bei den veredelten Wasserglaskernen, sind die Oberflächen der Salz-, Polyamid- und Stahlkernbauteile sehr glatt, so dass im Röntgen keine Ga-seinschlüsse gefunden wurden. Da sich das POM, wie bereits beschrieben, unter Einwirkung der Gießhitze unter Freisetzung von Gas zersetzt, sind entsprechend massive Einschlüsse aufzufinden.  Die mit Bornitrid geschlichteten Zinkkerne der Typen ZII-B und ZIII-B weisen im Bereich der Überlaufbohne schlierenartige Einschlüsse auf. An den Kanten der Kerne schmilzt das Zink wegen der hohen thermischen Last auf, wird mit der Alu-miniumschmelze getragen und konzentriert sich hinter dem Kern nach dessen Umspülung. Dieses Phänomen wurde bereits bei Untersuchungen von Kugel (17) ausführlich beschrieben und wird bei der Analyse des Gefüges (S. 204) näher er-läutert. Darüber hinaus zeigen die Zinkkerne keine weiteren Besonderheiten oder Gaseinschlüsse im Röntgenbild. 
Metallographische Untersuchung des Gefüges Hinsichtlich des Einflusses der Kerne auf das Gefüge und die Phasenzusammen-setzung des Gusses, wurde eine Auswahl der geröntgten Proben, wie in Abbildung 3-101 dargestellt, präpariert und metallographisch untersucht. Lediglich bei den Kerntypen ZII und ZIII wurden wegen der speziellen Modifikation durch Rillen und Kerben Schliffe längs der Bauteillängsachse (Schnitt C-D) angefertigt. Mit Ausnah-
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me der PA-Probe, welche zur Entkernung wärmebehandelt wurde, lagen sämtliche Proben im Gusszustand vor. In allen Fällen (Schnitt A-B) wurden Übersichtsbilder in 12,5facher (Abbildung 3-102 bis Abbildung 3-104) und Detailbilder in 100facher Vergrößerung erstellt.  
Abbildung 3-101: Probenahme für die metallographischen Untersuchungen: Sä-geschnitte und A-B als eingebettete Probe Zur Beurteilung der Abweichungen vom Stahlreferenzkern ist dessen Kontur in jedem Übersichtsbild dargestellt. Die kernseitigen Detailaufnahmen der Randbe-reiche dienten zur Beurteilung des Kerneinflusses auf die Oberflächen und des oberflächennahen Gefüges der Bauteile.   Die jeweilige Abweichung von Referenzbauteilkontur ist teilweise massiv. So wird bei den Bauteilen CBA, CBI sowie WGI, WGII, WGII-I und WGIII-I der starke Ver-satz deutlich. Die Coldboxkerne CBA und CBI neigen zudem massiv zu Penetration. Bei der Probe mit Zinkkern wird die hohe Wärmeausdehnung des Zinks deutlich. Der Durchmesser des Kerns hat sich beinahe um einen Millimeter vergrößert, so dass kernseitig die Maßhaltigkeit nicht gewährleistet ist. Dies muss bei der Ausle-gung von Kernen dieser Art grundsätzlich berücksichtigt werden. Salz und Kunst-stoffkerne weisen eine vergleichsweise gute Maßhaltigkeit auf. Die unterschiedliche Wärmeleitung der verschiedenen Kernmaterialien spiegelt sich in der Feinheit des Eutektikums wieder, das bei allen nichtmetallischen Ker-nen ähnlich grob, bei den Zinkkernen dagegen fein ausgebildet ist.  Ausschließlich die Sandkernproben CBA, CBI, WG und WGIII-I wiesen über die ge-samte Schlifflänge schmale Streifen, größtenteils eutektischen Gefüges von etwa 300 μm bis 500 μm Breite auf. Die α-Al-Phase ist in dieser Zone nicht globulitisch, sondern dendritisch ausgebildet.  
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Abbildung 3-102: Schliffbilder der Prüfbereiche der Stahl- und der Coldboxpro-ben 
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Abbildung 3-103: Schliffbilder der Prüfbereiche der Wasserglasproben 
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Abbildung 3-104: Schliffbilder der Prüfbereiche der Zink-, Salz- und Kunststoff-proben 
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Bei den in diesem Gefügebereich auftretenden groben, dunklen Ausscheidungen handelt es sich um Primärsilizium. Die Zonen werden durch, infolge von Sand-kernrauheit beeinflusste Strömung segregierter Flüssigphase mit hohem Si-Gehalt gebildet, denn die Proben CBI und CBA sowie WG weisen die deutlich gröbsten Oberflächen auf (vgl. Abbildung 3-92, S. 187). Die Segregation als Ursache von Turbulenzen infolge der größeren Reibung an der rauen Oberfläche ist hier nicht auszuschließen. Bei der Typ CBI-Probe sowie den Proben WG und WGIII-I verläuft diese Segregationszone in einem Abstand von ca. einem Millimeter vom Rand. Bei der Probe Typ CBA bildet sie die Bauteiloberfläche. Verläuft die Zone an der Ober-fläche, tritt gleichzeitig immer auch Penetration auf. In Probe WGIII-I, welche auf-grund der Schlichte eine sehr glatte Oberfläche aufweisen sollte, kam es ebenfalls zu Penetration und deswegen auch zur Bildung einer rauen Oberfläche. Bei Probe CBA sind an der Oberfläche die Penetration des Sandkerns und in diesem Zusam-menhang die von Schmelze umschlossenen Sandkörner gut zu erkennen (Abbildung 3-105).  Die nur unvollständig gefüllten Bauteile mit WG-Kernen weisen deutlich er-kennbar Gasblasen und Luftporen auf. Erwartungsgemäß nimmt die Rauheit durch die Veredelungsmaßnahmen ab und ist bei Coldbox- geringer als bei Wasserglas-kernen. Einige Kerne sind stark penetriert, Sandkörner im Bauteilinneren wurden aber nicht gefunden. Das Gefüge des mittels Salzkern gefertigten Bauteils zeigt, außer einer etwas hö-heren oberflächennahen Gasporosität, auch bei 500facher Vergrößerung keine Besonderheiten, insbesondere waren auch keine typischen Salzagglomerate zu beobachten. Wegen der größeren Rauigkeit der gepressten Salzkerne, traten bei der Formfüllung vermutlich Turbulenzen auf, wodurch die erhöhte Gasporosität zu erklären ist.  Wie bereits beschrieben, ist das Gefüge der Bauteile mit PA-Kern bei Verwen-dung von Bornitridschlichte im Randbereich mit erheblicher Gasporosität durch-zogen. Wird auf die Schlichte verzichtet, ist es dagegen mit der Referenz vergleich-bar (Abbildung 3-106). Inwieweit ein Zusammenhang mit der Bornitridschlichte besteht, kann nicht abschließend geklärt werden, da die massive Gasentwicklung nur als Zersetzungsprodukt des Kunststoffs entstehen kann. Weil der gleiche Ef-fekt aber auch bei den POM-Kernen auftrat, ist eine Wechselwirkung mit der Schlichte wahrscheinlich. Die Poren, die bei der Verwendung der POM-Kerne ent-standen, haben noch größere Ausmaße. Auch im Bauteil mit ungeschlichtetem POM-Kern, welches im Röntgen deutlich besser schien, ist massive Porosität zu 
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beobachten. Außer der Gasbildung können auch hier keine weiteren chemischen Reaktionen zwischen Metall und Formstoff beobachtet werden.  
 
Abbildung 3-105: Segregation von Flüssigphase; oben: Probe CBA mit penetrier-ter Oberfläche und mit Schmelze umschlossenen Sandkörnern, unten: Probe CBI 
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Abbildung 3-106: Gefüge des Bauteils mit ungeschlichtetem PA-Kern Das Gefüge der Bauteile mit Zamak5-Kern entspricht grundsätzlich mit guter Näherung dem des Referenzbauteils. An Ecken und Kanten sind lokal Reaktions-produkte zwischen Kern und Gießmetall zu beobachten (Abbildung 3-107). Die entstehenden Reaktionsbereiche konnten schon mittels Röntgen sichtbar gemacht werden und sind unter polarisiertem Licht besonders deutlich zu erkennen.  
Abbildung 3-107: Lösen des Zamak5 im A356 Die Erklärung für dieses Phänomen liefern Untersuchungen von Kugel (17): Werden Bereiche des Kerns thermisch stark beansprucht schmelzen diese lokal auf (im vorliegenden Fall an den Kanten der gefrästen Rillen). Infolgedessen er-fährt das Kernmaterial einen Volumensprung, wodurch sich eine Druckkraft aus-bildet, welche Schlichte und ggf. vorhandene erstarrte Randschale sprengt. Als Folge dringt die Zinkschmelze in das Gussteil, wobei lokal Mischphasen entstehen (Schlierenbildung bei Einsatz der Kerntypen ZII-B und ZIII-B in Abbildung 3-100). Außerdem wird Schlichte in das Bauteil getragen (neongrüne Phase unter polari-siertem Licht).  
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Im Verlauf der Erstarrung erfährt das Metall eine Volumenkontraktion. Lokal entstehen dadurch Unterdrücke, die aufgeschmolzenes Kernmaterial weiter in das Gussteil saugen. Die zuletzt erstarrende eutektische Phase des Gussmetalls legiert sich weiter auf. Die neu entstehende zinkreiche Phase erstarrt entsprechend der Gleichgewichtssysteme zuletzt, wodurch Lunker oder Warmrisse entstehen (Abbildung 3-108).  Scharfe Kanten am Kern sollten daher möglichst vermieden werden. Darüber hinaus kann durch mehrfaches Schlichten ein besser isolierender Schlichte-überzug erzeugt werden, der das Aufschmelzen des Kernmaterials verhindert. 
Prozesskonstanz und -qualität  Um die Reproduzierbarkeit der ermittelten Kurvenparameter vor den eigentlichen Kerntests zu prüfen, wurde eine separate Versuchsreihe mit Kernen des Typs CBA durchgeführt. Diese umfasste je vier Abgüsse im Normal- (Profil 1, Nachdruck 250 bar) und Fülltestbetrieb (Profil 1, ohne Nachdruck). Die Prüfung der Reproduzier-barkeit war besonders wichtig hinsichtlich der begrenzten Anzahl der Gießversu-che je Sandkerntyp, da eine Fülle an Kernvarianten getestet werden sollte. Auch bei einem geringen Versuchsumfang liegen dann, bei einer hohen statistischen Qualität, zuverlässige Resultate vor. Die Ergebnisse zeigt Abbildung 3-109.  
 
Abbildung 3-108: Warmriss- infolge von Legierungsbildung zwischen Kern- und Gussmetall 
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Abbildung 3-109: Profile der statistischen Versuchsreihe zur Überprüfung der Kurvenparameter im Fülltestbetrieb: Normalbetrieb (oben) und Fülltest (unten) Im Wesentlichen kam es im Normalbetrieb grundsätzlich zum Kernversagen, wäh-rend im Fülltest kein vollständiger Kernbruch zu verzeichnen war. Die spezifi-schen Analysen der statistischen Versuche wurden zusammen mit den Hauptver-suchen in den entsprechenden Kapiteln vorgestellt. 
3.5.5. Zusammenfassung der Ergebnisse  Unterschiedliche verlorene Kerne aus Kunststoff, Metall, Salz oder Sand wurden im Druckgießverfahren mit teilflüssiger Legierung A356 erfolgreich eingesetzt. Dabei bieten Rheogießverfahren die Vorteile langsamer, laminarer Formfüllung und niedrigerer Temperaturen gegenüber konventionellem Druckgießen. Die ge-ringen Temperaturen erlauben insbesondere auch den Einsatz von Thermoplasten als Kernmaterial. Glasfaserverstärktes Polyamid konnte mit sehr guten Ergebnis-sen umgossen werden, wohingegen Polyoxymethylen als ungeeignet eingestuft werden muss. Die Entfernung der Kerne konnte nur durch Verbrennen erfolgen. Metallausschmelzkerne aus der Zinkbasislegierung Zamak5 konnten erwar-tungsgemäß in gleicher Weise wie die Standardstahlkerne mit sehr guter Maßhal-tigkeit umgossen werden. Problematisch ist jedoch die Legierungsbildung zwi-schen Aluminium und Zink, besonders auch beim Ausschmelzen während einer Wärmebehandlung, welche ein gutes, mehrmaliges Schlichten erfordert und die Gestaltungsfreiheit der Kerne begrenzt. Hier müssen insbesondere scharfe Kanten vermieden werden. 
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Salzkerne aus gepresstem, nicht gesintertem Salz konnten problemlos eingesetzt werden. Das Sintern der Kerne wird jedoch empfohlen, da dies die Stabilität und die Oberflächenqualität der Kerne steigert. Bei Verwendung von Sandkernen sollten Schlichten eingesetzt werden und Nachdruck ist insbesondere zu vermeiden. Hier sind SSM-Verfahren wegen der geringeren Erstarrungsschrumpfung gegenüber konventionellem Druckguss klar im Vorteil. Im nachdrucklosen Fülltestbetrieb konnten dementsprechend sämtli-che Sandkerne ohne Kernbruch eingegossen werden, wobei insbesondere die phenolharzveredelten, geschlichteten Kerne des Typs CBII-I und CBIII mit guter Maßhaltigkeit eingesetzt werden konnten. Bei den Wasserglaskernen ist dagegen auch im Fülltestbetrieb kein zufriedenstellendes Ergebnis zu erzielen.     
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4. Zusammenfassung und Ausblick 
4.1. Zusammenfassung Da der Einsatz von verlorenen Kernen im konventionellen Druckguss aufgrund extremer Kernbelastungen trotz großer Bemühungen bis heute keine Marktreife erlangen konnte, sollte im Rahmen dieser Arbeit die Tauglichkeit des alternativen Verfahrens Rheogießen untersucht werden. Das Rheogießen bietet verfahrensbe-dingte Vorteile, wie niedrigere Fließgeschwindigkeiten und geringere Turbulenzen sowie die Möglichkeit der Reduzierung des Nachdrucks.  Neben der Untersuchung und Optimierung des Rinnenverfahrens zu Herstellung von Rheovormaterial sollten auch Eignung und Einfluss der teilflüssigen Verarbei-tung hochreaktiver Legierungen am Beispiel von AA1420m detailliert untersucht werden. Zudem sollten Kerne aus den Materialien Sand, Kunststoff, Salz und Zink auf ihre Eignung für das Rheogießen geprüft werden. Verschiedene Methoden zur Kernveredelung sollten der Erhöhung der Sandkernfestigkeit dienen, welche als Grundvoraussetzung für deren erfolgreichen Einsatz identifiziert wurde. Die Ergebnisse werden im Folgenden zusammenhängend diskutiert und soweit möglich Empfehlungen zu einem weiteren Vorgehen ausgesprochen. 
4.1.1. Rinnenverfahren Das Rinnenverfahren dient der Herstellung eines homogenen SSM-Vormaterials. Durch Kombination einer hohen Keimdichte und einer kontrollierten, verzögerten Abkühlung werden die notwendigen Randbedingungen dafür geschaffen.  Diese beiden Faktoren sind entscheidend für die Bildung eines fein-globul-itischen Vormaterials. Bezüglich einer möglichen industriellen Anwendung galt es, einen Kompromiss zwischen gießtechnischem Aufwand und Vormaterialqualität zu finden. Das Rinnenverfahren muss dafür ein kostengünstiges und reproduzier-bares Vormaterial liefern. Daher wurde bei der Optimierung des Rinnenverfahrens zunächst ermittelt, welche Parameter auf Keimdichte und Abkühlung wirken. An-schließend konnte die Evaluation der optimalen Werte für diese Parameter erfol-gen. Die Überprüfung der empfohlenen Parameter wurde anhand von Formge-bungsversuchen durchgeführt. Eine detaillierte Beschreibung findet sich in Kapi-tel 3.3, S. 124. Dabei wurde vor allem auch der Einfluss der Rinne evaluiert.  Mit Hilfe des Bildanalysesystems IBAS konnte der Grenzwert für eine wirksame Keimdichte im Rinnenverfahren bestimmt werden. Eine zusätzliche Erhöhung des Keimhaushalts ist dann unwirksam, da neue Keime durch den Einfluss von freige-setzter Erstarrungswärme nicht aktiviert werden können. Dieser Wert liegt im 
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Rinnenverfahren unter gegebenen Bedingungen bei etwa 80 Keimen je Quadrat-zentimeter (Schliffbildauswertung). Im Vergleich zum direkten Abguss in eine dünnwandige Stahlschale kann die Globulitendichte durch Einsatz der Rinne um circa 14 % gesteigert werden. Dagegen spielt es keine Rolle, ob bei Verwendung der Rinne in eine Stahlschale oder in eine Keramikschale gegossen wird. Dies be-stätigt den Grenzwert der Keimaktivierung. Infolgedessen ist auch die Minderung der Globulitengröße mit etwa 80-100 µm mittleren Durchmessers begrenzt.  Durch den Einsatz von dünnwandigen Stahlschalen konnte das Rinnenverfahren weiter optimiert werden. Diese sind wesentlich günstiger in der Herstellung als Keramikschalen und bieten zudem deutlich bessere Stabilität. Wegen der ver-gleichsweise guten Wärmeleitung kann eine Luftkühlung deutlich effektiver erfol-gen. Der dagegen niedrige Wärmeübergang zwischen Schale und Luft führt dabei gleichzeitig zu einer ausreichend langsamen Abkühlung. Zudem entzieht eine Stahlschale der Schmelze wesentlich besser Wärme als Keramik, so dass es zusätz-lich zu Keimbildung kommen kann. In der Tat zeigen Versuche, bei denen gänzlich auf die Rinne verzichtet wurde, ebenfalls sehr gute Ergebnisse. Dabei muss nur mit geringfügig schlechteren mechanischen Eigenschaften gerechnet werden, was auf die geringere resultierende Korndichte zurückzuführen sein dürfte. Die Verwen-dung von 1 mm dickem Edelstahl als Schalenmaterial hat sich in den Experimen-ten bewährt, jedoch ist nicht auszuschließen, dass sich eine weitere Optimierung der Schalendicke positiv auf die Unterkühlung und die Keimaktivierung auswirkt. Die Abkühlung konnte durch eine modifizierte Druckluftkühlung in Kombination mit einer Isolation der Schalenstirnflächen derart verbessert werden, dass der Temperaturunterschied zwischen Rand und Mitte des Vormaterialbolzens gegen Null geht. Dadurch wird die Gefügeausbildung und -homogenität positiv beein-flusst.  Durch die kombinierte Untersuchung aus Simulationsrechnungen mit der Soft-ware MICRESS und Experimenten konnte eine minimale Abkühldauer von 3,3 Mi-nuten bestimmt werden, bei der dennoch ein ausreichend globulitisches SSM er-zeugt werden kann. Unter Berücksichtigung eines gewissen Maßes an Sicherheit hat sich eine Abkühldauer von fünf Minuten im Experiment bewährt. Dies ent-spricht immerhin der Halbierung der Verfahrensdauer gegenüber dem Rinnenver-fahren mit Keramikschale und ohne Kühlung. Mit der Variation des Rinnenneigungswinkels kann vor allem die Menge des Kreislaufmaterials durch Reduktion der auf der Rinne verbleibenden Schreckscha-le verringert werden. Gleichzeitig konnte kein signifikanter Einfluss auf die me-
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chanischen Eigenschaften festgestellt werden. Ein Neigungswinkel der Rinne von 30° hat sich als sinnvoll herausgestellt.  Bilanzierend kann dem Rinnenverfahren eine hohe Stabilität und Reproduzier-barkeit bescheinigt werden, wodurch ein Einsatz im industriellen Maßstab erleich-tert wird. Dies belegen die umfangreichen Untersuchungen der sehr guten mecha-nischen Eigenschaften rheogegossener Bauteile. Das erzeugte Rheogefüge ist fein-globulitisch, was sich in Dehnung von mindestens 12,5 % bis über 21 % wieder-spiegelt. Die Ergebnisse wiesen zudem eine sehr gute Reproduzierbarkeit auf. Ta-belle 4-1 und Tabelle 4-2 zeigen zusammenfassend den Einfluss der veränderba-ren Parameter von Rinne und Schale sowie die im Versuch bewährten Einstellun-gen. 
Tabelle 4-1: Parameter im Rinnenverfahren bei der Erzeugung eines 2 kg Bolzens aus A356: Rinne 
Parameter Empfehlung Wert im Experiment 
Rinnenlänge möglichst kurz 48 cm 
Rinnenneigung 30° 5°-45° 
Gießgeschwindigkeit ausgewogen ≈250 ml/s 
Rinnentemperatur möglichst gering 120-130 °C 
Zykluszeit möglichst gering <300 s 
Tabelle 4-2: Parameter im Rinnenverfahren bei der Erzeugung eines 2 kg Bolzens aus A356: Schale 
Parameter Empfehlung Werte im Experiment 
Schalentemperatur gering: RT ≈60 °C (Keramik) 
Kühlung möglichst schnell: 3,3-5 min 5-13 min 
Schalenmaterial Stahl Stahl/Al2O3-Keramik 
Schmelzeunterkühlung gering: <3 °C 2-5 °C 
4.1.2. Aluminium-Lithium im Rheo-Container-Prozess Neben dem Rinnenverfahren wurde auch der Rheo-Container-Prozess verwendet. Dabei sollte die modifizierte, hochreaktive Legierung AA1420m vergossen und in Bezug auf optimale mechanische Eigenschaften wärmebehandelt werden. Hinter-grund ist der Verfahrensvorteil des teilflüssigen Gießens gegenüber herkömmli-chem Druckguss. Aufgrund niedrigerer Temperaturen ist die Reaktivität der Le-
Zusammenfassung und Ausblick 
 
211 
gierung gemindert. Zudem können Warmrisse trotz starker Warmrissneigung der verwendeten Legierung im Rheogießen wegen der hohen Festphasenanteile ver-mieden werden.  Die Modifikation der Legierung AA1420m durch Zugabe der Elemente Scandium und Zirkonium führt zur angestrebten Kornfeinung des Vormaterials, was sich po-sitiv auf Entmischungsvorgänge beim Gießen auswirkt. Phasen der Art Al3(ScxZr1-x) konnten als wesentliche Keimbildner identifiziert werden. Diese Pha-sen bilden im Verlauf der Erstarrung Diffusionszonen im Inneren der Globuliten im Bereich von ca. 30 µm aus.   Während des Umschmelzens für den Einsatz im Rheo-Container-Prozess brennt durchschnittlich etwa 12 % Lithium ab, was zukünftig ggf. durch entsprechende Prozesstechnik zu verhindern ist. Aufgrund der geringen Abkühlungswirkung der Container, die nur aus 1 mm dickem Aluminiumblech bestehen, werden die Globu-liten deutlich größer als im Vormaterial. Dies führt zwar zu stärkerer Entmi-schung, bezüglich resultierender Festigkeiten konnte aber kein Einfluss festge-stellt werden. Für eine optimale Wärmebehandlung zur Steigerung der Festigkeiten, ist der Li-teratur zufolge die Ausbildung von Guinier-Preston-Zonen der Phasen Al3Li anzu-streben. Trotz relativ guter mechanischer Eigenschaften konnten diese Zonen auch mittels TEM nicht nachgewiesen werden. Die Bildung der mittels ThermoCalc vo-rausgesagten Phasen Al2LiMg, Al8Mg5 und Al12Mg17 konnte dagegen via TEM und REM validiert werden.  Bei dicken Proben (für Thixoguss im Besonderen) wurde die Lösungsglühtem-peratur gesteigert, um eine Phasenumwandlung im Einphasengebiet des Alpha-mischkristalls sowie die Auflösung aller eutektischen und peritektischen Phasen zu erreichen. Eine Temperatur von 500 °C führte trotz der Gefahr des Aufschmel-zens einzelner Phasen zum gewünschten Erfolg. Hier müssen jedoch zusätzliche Maßnahmen zur Prävention von Oxidation getroffen werden. Zudem wirkte sich die höhere Lösungsglühtempertur negativ auf die mechanischen Eigenschaften aus, so dass diese Variante nicht empfohlen werden kann. Die erzielten mechanischen Eigenschaften hatten mit über 400 MPa Zugfestig-keit ein hohes Niveau. Einzig die Dehnung zeigte sehr große Schwankungen und lag wegen der Bildung von Mirkolunkern aufgrund der starken Erstarrungs-schrumpfung der Legierung mit 2-4 % im Guss- und wärmebehandelten Zustand auf sehr niedrigem Level. Eine weitere Modifikation der Legierung, die zu verbes-sertem Warmrissverhalten führt ist eine weitere Option. 
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4.1.3. Kerne im Rheogießen 
Sandkerne Mit keinem der getesteten Kerntypen ist es gelungen, erfolgreich Bauteile im Nor-malbetrieb der Druckgießmaschine herzustellen, wobei die Nachdruckphase zum Brechen der Kerne führte. Im nachdrucklosen Fülltestbetrieb war das Eingießen sämtlicher Kerne ohne Kernbruch möglich und insbesondere die phenolharzvere-delten, geschlichteten CB-Sandkerne der Typen CBII, CBII-I und CBIII konnten mit guter Maßhaltigkeit eingesetzt werden. Mit den Wasserglaskernen ist dagegen auch im Fülltestbetrieb keine ausreichend gute Resultate erzielbar.  Die Veredelung der Kerne durch Schlichte führte sowohl bei WG- als auch CB-Kernen zu guten Ergebnissen, insbesondere hinsichtlich glatter Oberflächen. Nur bei den Wasserglaskernen kam es bei allen Schlichten zum Angriff der Oberfläche durch die Trägerflüssigkeit. Der Zerfall der Kerne war bei den CB- erwartungsgemäß besser als bei den WG-Kernen. Dieser Vorteil fiel jedoch wegen der kompakten Kerngeometrie geringer aus als dies bei filigranen Kernen üblich wäre. Der Einfluss der Gießwärme reichte zudem nicht für einen ausreichenden Zerfall der massiven Kerne aus. Der zusätzli-che Entkernungsaufwand wurde dabei maßgeblich durch die Veredelungsrand-schale bestimmt und war bei Kernen mit guter Abbildungstreue und Stabilität sehr hoch, da die Bauteile sandgestrahlt oder thermisch beaufschlagt werden mussten. Erst eine Wärmebehandlung eines Bauteils mit eingegossenem Kern des Typs CBII für 1,5 Stunden bei 300 °C führte zum Zerfall der Kernrandschale. Das Kernversagen umfasste die Fehler Rauheit über Penetration bis hin zum Formbruch, wobei aber insbesondere keine Erosion, Anbrand und Vererzung oder chemische Wechselwirkungen zwischen Formstoff und Gießmetall beobachtet wurden. Ursache für Kernbruch war im Wesentlichen der Nachdruck, während die Fehler Treibstellen und Versatz Hinweise auf eine unzureichende Formstoffver-dichtung gaben. Die durchgeführte Temperbehandlung der CB-Kerne hatte keinen signifikanten Effekt auf Oberfläche oder Zerfall. Außerdem wurde kein messbarer Einfluss unterschiedlicher Kolbengeschwindigkeiten festgestellt. 
Kunststoffkerne Glasfaserverstärktes Polyamid erwies sich als vielversprechendes Kernmaterial. Die im Normalbetrieb erzielten Resultate sind gut, jedoch konnte das zähflüssige Polyamid nicht durch Umschmelzen aus dem Bauteil entfernt dabei wiedergewon-nen werden. Erst durch Ausbrennen war eine vollständige Entkernung möglich. 
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Polyoxymethylen ist nicht als Kernmaterial für den Rheo- oder Druckguss ein-setzbar. Insbesondere kam es zu massiver Bildung giftigen Methanalgases (For-maldehyd) beim Gießen und zu entsprechend hoher Porosität im Bauteil. Ebenso wie beim PA war die Entkernung nur durch Zersetzen des Kunststoffs möglich. 
Salzkerne Unabhängig von den Problemen mit den gepressten, ist ein Einsatz industriell druckgesinterter Salzkerne möglich, was aktuelle Forschungsergebnisse belegen. Die im Rahmen dieser Arbeit eingesetzten Kerne konnten problemlos im warmen Wasserbad aus dem Bauteil entfernt werden. Weder beim Entkernen noch wäh-rend des Gießens kam es zu chemischen Reaktionen zwischen Metall und Salz. 
Metallausschmelzkerne Die Abbildungstreue entspricht der Referenz. Die wesentlichen Probleme sind das Lösen des Zinks im Gießmetall und die problematische Entkernung durch Aus-schmelzen. Für den erfolgreichen Einsatz ist aus diesem Grund eine Oberflächen-passivierung mittels Schlichten Voraussetzung. Insbesondere an den kritischen Stellen wie Kanten und Ecken müssen Schlichteauftrag und -haftung optimiert werden, um Reaktionen mi dem Guss sowie die Bildung von Warmrissen zu ver-meiden. Gegebenenfalls kann auch eine Variation der Form zur Verminderung der mechanischen Spannungen an den kritischen Stellen zum Erfolg führen. Die durchgeführten Entkernungversuche durch Ausschmelzen belegen die grundsätzliche Machbarkeit. Ist jedoch eine komplexe innere Bauteilgeometrie darzustellen, behindern beispielsweise Hinterschneidungen das Zink beim Abflie-ßen und bei Kontakt von Zink und Guss kommt es zu massiver Legierungsbildung. Eine Entkernung im heißen Salzbad (17) bietet hier Abhilfe, geht jedoch mit be-achtlichem Aufwand einher. Die massive, thermische Ausdehnung des Zinkkerns ist bei dessen Auslegung zu beachten, wobei daraus resultierende Druckspannun-gen auf das Bauteil gegebenenfalls zur Nachverdichtung können genutzt werden. 
Entfernbarkeit der Kerne Unter Voraussetzung eines erfolgreichen Einsatzes, muss die Entfernbarkeit der Kerne und der damit verbundene Aufwand berücksichtigt werden. Die nachfol-gende Tabelle 4-3 fasst diesen für die vorliegende Arbeit zusammen, wobei zu be-achten ist, dass die massive Geometrie des Spurstangenkerns einen größeren Aufwand bedingt als filigranere Kerne. So sind hier beispielsweise alle Sandkerne zusätzlich thermisch zu zersetzen. 
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Tabelle 4-3: Abschätzung des Aufwands für die Kernentfernung 
Formstoffbasis Temperatur Medium Behandlungsdauer Recycling 
Sand (CB) 250-300 °C Luft kurz möglich 
Zink ca. 400 °C Salzlösung lang möglich 
Salz 60-100 °C Wasser kurz möglich 
Kunststoff ca. 300 °C Luft lang nein  Die Entfernung von Sand und Kunststoff kann – falls ohnehin vorgesehen – im Zuge einer Wärmebehandlung erfolgen, so dass zusätzlicher Energieaufwand ver-meidbar ist. Die bei der Zersetzung von Kunststoffen entstehende Wärme kann sich darüber hinaus positiv auf die Energiebilanz der Entkernung auswirken. Die Salzkerne müssen in jedem Fall mittels warmen Wassers herausgelöst werden, wobei der Energieaufwand überschaubar ist. Das Ausschmelzen des Zinks muss dagegen bei relativ hohen Temperaturen im Salzbad durchgeführt werden. Zudem ist anschließend auch das Restsalz mit Wasser zu entfernen. Resümierend erwiesen sich die Salzkerne wegen ihrer hohen Festigkeit als beste Variante für den Einsatz im Rheogießen. Insbesondere wenn eine Wärmebehand-lung des Gusses vorgesehen ist, sind Polyamidkerne eine äußerst vielverspre-chende Alternative. Nachteilig ist das eingeschränkte Recycling beziehungsweise die emissionsbehaftete Entkernung. Der Aufwand der Sandkernentfernung ist auf-grund notwendiger Veredelungsmaßnahmen mit dem von Kunststoffen vergleich-bar, wobei Sand vergleichsweise gut recycelt werden kann. Der Einsatz von Sand-kernen ist, bei derzeitigem Stand der Technik, jedoch stark abhängig vom Nach-druck und daher nur eingeschränkt möglich. 
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4.2. Ausblick und Fazit Ausgehend von den vorliegenden Ergebnissen, werden folgende Empfehlungen zur weiteren Behandlung der Themen ausgesprochen. 
Rinnenverfahren Das Rinnenverfahren wurde im Detail analysiert und optimiert. Ein Einsatz in in-dustriellem Maßstab ist möglich. Insbesondere für eine hohe Produktivität und einen stationären Prozess muss eine geeignete Lösung gefunden werden, z. B. die Verwendung eines Gießkarussells.  Mittels Schalenabdeckung und Schutzgaseinsatz ist auch die Verarbeitung von reaktiven Legierungen im Rinnenverfahren denkbar.  Durch Versuche konnte auch belegt werden, dass grundsätzlich auf die Rinne verzichtet und direkt in die Schale gegossen werden kann. Dies ist wegen der Ein-sparung von Kreislaufmaterial weiter zu Fokussieren. 
AA1420m im Rheo-Container-Prozess Der Rheo-Container-Prozess ist ein geeignetes Werkzeug zur Verarbeitung reakti-ver Werkstoffe im teilflüssigen Zustand. Die ausgewählte Legierung AA1420m konnte erfolgreich vergossen werden. Für maximale mechanische Eigenschaften muss aber insbesondere die Wärmebehandlung weiter optimiert werden. Des Weiteren ist zur Steigerung der Dehnung gezielt die Mikrolunkerbildung zu redu-zieren. Eine Möglichkeit ist das Gießen bei höheren Festphasenanteilen, wobei dann auch im RCP dem Thixovormaterial ähnliche Globulitengrößen anzustreben sind, damit zusätzliche Entmischung vermieden werden kann.  
Verlorene Kerne im Rheogießprozess Die Vorteile des Rheogießens für den Einsatz verlorener Kerne im Vergleich zum Druckgießprozess sind die niedrigeren Temperaturen und Drücke sowie die weni-ger turbulente Formfüllung. Um abschließende Aussagen treffen zu können ist je-doch ein Vergleich mit dem Druckgießen notwendig.  Grundsätzlich sind glatte Kernoberflächen nötig, um Turbulenzen und Entmi-schung zu vermeiden. Auch spielt die Lage der Kerne eine sehr wichtige Rolle für deren Stabilität. Ein direktes Anströmen ist nach Möglichkeit zu vermeiden. Au-ßerdem resultiert aus einer Nachdruckphase häufig Kernbruch, so dass darauf verzichtet, oder diese mit geringen Kräften durchgeführt werden sollte. Hier liegt der Vorteil wegen der geringeren Erstarrungsschrumpfung eindeutig beim Rheo-gießen.  
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Sandkerne Die bei allen Versuchen eingesetzte Form respektive der Kern sind geometrisch bedingt nicht optimal für den Einsatz von Sandkernen geeignet. Hohe Spannungen führen bei Nachdruck grundsätzlich zum Kernbruch. Daher sollten weitere Versu-che mit einem optimierten Anschnitt-Kern-System erfolgen. Auf Basis der vorliegenden Ergebnisse ist ein erfolgreicher Einsatz von WG-Kernen, insbesondere wegen unzureichender Festigkeit und Abriebbeständigkeit, im Rheo- oder Druckgießen jedoch auch dann als unwahrscheinlich anzusehen.  Anders sieht es bei den CB-Kernen aus, wobei besonders die Veredelungsmaß-nahmen hinsichtlich guter Entkernung bei gleichzeitig noch besserer Festigkeit zu optimieren sind. Die Kombination verschiedener Schlichten wird dabei als zielfüh-rend angesehen. Um die Entfernung besonders massiver Kerne zu verbessern, soll-te vor allem das Kerninnere leicht lösbar sein.  Zusätzlich zu den bereits eingesetzten Verfahren PUR-Coldbox-Amin und Was-serglas-CO2 sind auch Hot- und besonders Warmboxverfahren zur Herstellung ge-eigneter Kerne zu testen. 
Kunststoffkerne Vor allem der Einsatz von Polyamid als Kernwerkstoff hat hohe Potentiale ge-zeigt und sollte weiter untersucht werden, denn eine kostengünstige Herstellung auch komplexer Kerne ist durch Spritzgießen möglich. Fokussiert werden muss dabei auch das Recycling insbesondere hinsichtlich der CO2-Emissionen beim Aus-brennvorgang. Gleiches gilt auch für eine Untersuchung weiterer Kunststoffe. 
Salzkerne Ein erfolgreicher Einsatz von Salzkernen ist im Druckguss möglich und wird be-reits an anderer Stelle, wie beispielsweise im aktuellen BMBF-Projekt „3-D-Freiformkanäle im Druckguss“ intensiv untersucht. 
Metallausschmelzkerne Der Einsatz von Zinkkernen ist aufwändig sowie kostenintensiv und daher nur in ganz speziellen Fällen sinnvoll. Voraussetzung ist dabei eine gute Passivierung des Kerns gegen das Gießmetall und ein funktionierendes Ausschmelzverfahren.  
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Abstract_de 
 Das Druckgießen ist eines der kostengünstigsten Verfahren für die Großserien-produktion von Aluminiumbauteilen. So wird heute zum Beispiel der Großteil aller Aluminiummotoren im Druckguss hergestellt. Neben den unbestrittenen Vorteilen engt aber vor allem die eingeschränkte Gestaltungsfreiheit den Einsatz des Druck-gusses ein. Zwar konnte diese in der Vergangenheit durch Schiebertechnologien stark erhöht werden, jedoch sind komplexe Innengeometrien immer noch nicht darstellbar. Dies lässt sich nur durch den Einsatz verlorener Kernen erreichen.  Konventionelle Kernsysteme aus Sand, beispielsweise für den Niederdruckguss, halten den hohen mechanischen Belastungen nur bedingt stand. Stetig steigende Anforderungen an Bauteil und Werkstoff machen jedoch Konstruktionen mit In-nenkonturen notwendig. Ein Beispiel sind Kurbelgehäuse, welche großserientech-nisch zurzeit im Druckguss nur in Open-Deck-Bauweise umsetzbar sind. Mit ein-satzfähigen Kernsystemen könnten die Motoren auch in einem Stück im Closed-Deck gegossen werden. In diesem Zusammenhang gibt es Bemühungen der Wirt-schaft zur Umsetzung geeigneter Sand- und Salzkernsysteme.  Ein weiterer Ansatz ist die in dieser Arbeit aufgegriffene Kombination von verlo-renen Kernen beim Druckgießen teilflüssiger Metallsuspensionen. Insbesondere Rheo-verfahren sind eine kostengünstige Alternative zum herkömmlichen Druck-guss und bieten zudem verfahrensbedingte Vorteile, wie z. B. geringere Schrump-fung, Druckdichtigkeit, Endkonturnähe sowie die Möglichkeit einer Wärmebe-handlung oder des Schweißens auch dickwandiger Bauteilbereiche. Für den Ein-satz verlorener Kerne ist die wesentlich langsamere, im Idealfall turbulenzfreie Strömung ein entscheidender Vorteil.  Mit dem am Gießerei-Institut der RWTH Aachen University entwickelten Rin-nenverfahren werden im Rahmen dieser Arbeit unterschiedliche Kernsysteme auf Sand-, Salz-, Zink- und Kunststoffbasis hinsichtlich ihrer Eignung für das Rheogie-ßen im Versuch erprobt. Zudem werden die Einflussgrößen auf Werkstoff und Prozess im Rinnenverfahren bestimmt und detailliert untersucht. Ziel ist dabei, ein möglichst homogenes Vormaterial reproduzierbar für den anschließenden Druck-gießprozess mit den verlorenen Kernen bereitzustellen und die Eignung der Kerne und des Rinnenverfahrens für einen möglichen industriellen Einsatz zu beurteilen.  Darüber hinaus werden die erlangten Kenntnisse im Rheogießen auch hochreak-tiver Legierungen, welche durch die geringeren Prozesstemperaturen handhabbar werden, anhand der Legierung AlLi2,1Mg5,5 überprüft und die Einflüsse der teil-flüssigen Verarbeitung im Rheo-Container-Prozess auf die Morphologie und Pha-senbildung der Legierung im Detail analysiert. 
Abstract_en 
 High pressure die casting is one of the most cost-effective methods for mass pro-ducing aluminium components. Thus, for example, die casting is used to currently manufacture a large volume of all aluminium engines. However, besides the undis-puted advantages, the restricted freedom in mould design largely limits the appli-cations of high pressure die casting. Although in the past it was possible to signifi-cantly improve this situation by means of sliding core technologies, it is however still not possible to represent complex internal geometries. This can only be achieved by using lost cores.  Conventional core systems made of sand, i.e. for low pressure die casting, only partially endure the high mechanical loading.  However, continuously increasing component and material requirements necessitate constructions having internal contours. An example are crankcases which can currently be high pressure die cast using mass production technology only in an open-deck construction. By using an operational coring system, the motors could also be cast as a single piece in a closed-deck. In relation to this, there are commercial endeavours to implement suitable sand and salt coring systems.  Another application which is considered in this work is a combination of lost cores for die casting partially liquid metal suspensions. Rheocast processes are a particularly cost-effective alternative to conventional high pressure die casting and provide, moreover, advantages intrinsic to the process such as, for example, lower shrinkage, pressure tightness, near-net shapes as well as the possibility of carrying out heat treatments or welding thick-walled components. A decisive ad-vantage for implementing lost cores is a significantly slower and, in the ideal case, a non-turbulent flow.  By using the cooling channel process, which was developed at the Foundry Insti-tute of RWTH Aachen, different coring systems based on sand, salt, zinc and plastic are well proven in tests with respect to their suitability for rheocasting. Further-more, the parameters influencing the material and the process are determined and thoroughly investigated for the cooling channel process. Here, the aim is both to provide a reproducible input material, which is as homogeneous as possible, for subsequently high pressure die casting using lost cores as well as to assess the suitability of the cores and the cooling channel process for possible industrial ap-plications.  Moreover, the knowledge gained about both rheocasting as well as highly reac-tive alloys, which can be employed due to the lower processing temperatures, is firstly verified by means of the alloy AlLi2.1Mg5.5. Secondly, the influences of pro-cessing the partial-liquid in the Rheo-Container-Process on the morphology and phase formation are analysed in detail.  
